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Le frittage des poudres a été développé pour la mise en œuvre des matériaux dont le point de
fusion est élevé, tels que les alliages métalliques et les céramiques, à une température bien infé-
rieure à celle de la fusion. Les avantages du frittage sont une moindre consommation énergétique
et il évite les difficultés qui sont reliées à la manipulation de liquides à très haute température.
Le mécanisme de base du frittage est la diffusion atomique au niveau de la surface des grains de
poudre. Le frittage est précédé d’une étape de compaction qui vise à densifier la poudre au plus
proche de la densité du matériau massif. L’efficacité du frittage est déterminée par la capacité à
combler les porosités entre les grains. Une surface spécifique importante favorise le phénomène
de coalescence des grains de poudre.
Dans le domaine des polymères, le frittage n’est pas une voie de mise en œuvre courante.
Néanmoins, c’est une bonne solution pour mettre en forme les polymères amorphes qui jouissent
d’une grande stabilité thermique [1, 2] à des températures bien inférieures à celles nécessaires
pour une mise en œuvre à l’état fondu par injection ou par extrusion. Cette technique tend à
limiter la dégradation thermique du polymère. Elle permet également de mettre en œuvre des
composites en incorporant à la matrice polymère des charges inorganiques à des taux élevés, ce
qui n’est pas possible lors de la mise en œuvre à l’état fondu. Le frittage des poudres polymères
est également une solution pour la mise en forme des polymères lorsque l’extrusion ou l’injection
ne sont plus possibles soit à cause des charges comme expliqué juste avant soit à cause de la trop
grande viscosité des grades de masse molaire très élevée. C’est typiquement le cas du polytétra-
fluoroéthylène (PTFE) [1, 2, 3] et du polyéthylène ultra haute masse molaire (UHMWPE) [4, 5]
sur lesquels peu d’études ont porté. La mise en œuvre de ces poudres polymères se déroule en
deux étapes : tout d’abord une compaction à température ambiante ; puis un recuit au-dessus de
la température de fusion pour assurer une bonne cohésion des grains de poudre. Si l’on reprend la
terminologie de la métallurgie des poudres on ne peut pas à proprement parler de frittage car bien
que le matériau paraisse solide du fait de sa viscosité très importante, thermodynamiquement il
est à l’état liquide. Le frittage se fait donc lorsque le polymère est à l’état liquide.
Dans la littérature, rares sont les travaux portant sur un « véritable » frittage de poudre
polymère, notamment concernant les polymères semi-cristallins. Statton [6] fut le premier à
s’intéresser au frittage de monocristaux de polyéthylène lors d’un recuit en-dessous de leur point
de fusion. Les feutres initialement friables deviennent ductiles après un long recuit. Le mécanisme
de frittage des monocristaux a été décrit comme une interdiffusion des chaînes entre cristaux
voisins. Plus récemment, Rastogi et coll. [7, 8] rapportèrent qu’une poudre native d’UHMWPE
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pouvait être frittée sous une pression élevée car la phase cristalline orthorhombique se transforme
en phase hexagonale à haute température et que cette dernière possède une mobilité moléculaire
importante. Sinon, il a été montré que l’obtention d’un matériau cohésif est possible à partir
de poudre native d’UHMWPE [9, 10] ou d’une poudre de monocristaux issus d’une solution de
polymère [11] en appliquant un haut niveau de déformation lors d’une extrusion à l’état solide.
Les films produits présentent une excellente cohésion complétée par une rigidité longitudinale
élevée due à l’orientation des chaînes. Le cisaillement durant la mise en œuvre étant propice
au soudage des grains de poudre. Similairement au UHMWPE, des feutres de monocristaux et
des poudres natives de polypropylène ultra haute masse molaire et de poly(4-méthyl-1-pentène)
peuvent également être mises en œuvre par extrusion à l’état solide [12].
Ces dernières années, le laboratoire MATEIS de l’INSA de Lyon et le CETIM (centre technique
des industries mécaniques) de Saint Étienne ont développé une nouvelle technique de frittage des
poudres polymères par compaction à grande vitesse (CGV). Cette méthode consiste à comprimer
violemment et de manière répétitive, à partir d’une température inférieure au point de fusion,
de la poudre à l’intérieur d’une matrice cylindrique. Il s’agit de la combinaison des techniques
de métallurgie des poudres et de découpe adiabatique. Le dispositif est composé d’une presse
hydraulique propulsant un bélier et d’un outillage comprenant la matrice, les poinçons, une
enclume et un système de guidage ainsi qu’un système de régulation de la température. Il y
a donc la partie active (presse et bélier) qui apporte l’énergie et la partie passive (outillage)
qui transmet cette énergie à la poudre. Les différentes parties de l’outillage sont mobiles pour
permettre dans un premier temps le remplissage de la matrice, d’emprisonner la poudre entre
deux poinçons et à la fin l’éjection de la pièce formée. Les premiers travaux ont été effectués sur
des poudres de PTFE, de polyoxyméthylène (POM) et de UHMWPE.
Dans sa thèse, D. Jauffrès [13, 14, 15, 16] a montré qu’il était possible de réaliser, en l’espace
de seulement quelques minutes, des pièces massives en UHMWPE dont les propriétés équivalaient
ou dépassaient celles des pièces réalisées par frittage conventionnel à haute température pendant
de nombreuses heures. L’étude des pièces a révélé que l’énergie d’impact produit non seulement
une compaction totale de la poudre mais également conduit à une fusion locale des grains de
poudre qui est à l’origine du phénomène de frittage. Par ailleurs, l’utilisation de poudres natives
de UHMWPE, dont la cristallinité est particulièrement élevée, a mené à des matériaux aux
propriétés tout à fait étonnantes (module d’Young supérieur à 1 GPa) dans la mesure où la
structure originelle des poudres est partiellement conservée. En effet, ce type de matériau fritté se
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présente comme un auto-composite qui allie la rigidité de la poudre native, due à sa cristallinité,
à la ductilité du polyéthylène. Un mécanisme de frittage par fusion superficielle des grains de
poudre [17] a été proposé par analogie avec celui suggéré par Ward et coll. concernant les
auto-composites à base de fibres de PE ultra-étirées [18, 19, 20].
Toutefois, plusieurs questions restent en suspens. La méthode présente de sérieux problèmes
en terme d’hétérogénéités et de défauts des pièces finales. Le blocage et l’endommagement de
l’outillage suite à l’extrusion de matière entre la matrice et les poinçons constituent aussi un
verrou technologique du procédé. Il est indispensable de rechercher une optimisation à la fois du
dispositif expérimental et des paramètres du procédé. Au plan scientifique, la transformation du
travail mécanique en énergie thermique dans le processus de CGV (qui est de type œdométrique)
n’a pas encore été élucidée. D’autre part, l’échec des tentatives de frittage par CGV de poudres
de POM reste énigmatique [21]. Il semble que les propriétés intrinsèques du matériau jouent un
rôle primordial dans sa processabilité d’une poudre par CGV. L’objectif du présent travail est
donc de progresser dans la compréhension des mécanismes de frittage spécifiques à la CGV pour
à la fois aider à l’optimisation de la technique et produire des matériaux performants.
Le choix des matériaux s’est porté sur le UHMWPE qui a démontré une excellente capacité à
la mise en forme par CGV et pour lequel nous disposons de plusieurs grades de masses molaires
différentes. Cela doit nous permettre de mieux appréhender les corrélations entre les échelles de
temps du procédé CGV et des mécanismes moléculaires. Un second choix s’est porté sur le POM
qui semble être un cas d’école d’un matériau peu apte, voire inapte, à la mise en œuvre par CGV.
La stratégie de l’étude consiste dans un premier temps à améliorer la qualité des pièces en
perfectionnant et en fiabilisant l’outillage. Il est impératif de réduire au maximum les problèmes
liés à l’évacuation de l’air emprisonné dans la poudre ainsi que ceux liés à la régulation thermique
des parties chauffantes. Dans une seconde étape, il s’agit d’effectuer une étude systématique du
frittage du UHMWPE et du POM en fonction d’un certain nombre de paramètres expérimentaux
pour progresser dans la compréhension des mécanismes de frittage spécifiques à la CGV. Dans ce
contexte, les poudres natives constituent un élément essentiel car leur évolution microstructurale
doit nous aider à mieux distinguer les phénomènes. En troisième temps, et sur la base des résultats
expérimentaux, nous tenterons de mettre en place une approche théorique thermomécanique de la
CGV en vue d’apporter des éléments de réponse quantitatifs à la question de la processabilité des
polymères thermoplastiques, et peut-être de prédire cette capacité à partir des caractéristiques
intrinsèques des matériaux.
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1. Structure, morphologie et cristallisation
des polymères semi-cristallins
Certains polymères ont leurs chaînes qui s’organisent pour former des cristaux lors du refroi-
dissement après la fusion, cette capacité va dépendre de la stéréorégularité permise par le motif
répétitif de la chaîne. Cette cristallisation peut être totale dans des conditions bien spécifiques
lors du développement de monocristaux à partir d’une solution. Généralement la cristallisation
des polymères n’est que partielle, il y a donc une juxtaposition des zones amorphes et des zones
cristallines d’où le nom de polymères semi-cristallins. A contrario, les polymères qui ne s’orga-
nisent pas lors du refroidissement sont dits polymères amorphes.
1.1. Description d’une structure à plusieurs échelles
La co-existence d’une partie amorphe et d’une partie cristalline fait que la structure est com-
plexe et sa description va différer selon l’échelle à laquelle on se place (fig. 1.1). Nous allons voir










de nm Dizaine de µm
Figure 1.1.: Aspect multi-échelle des polymères semi-cristallins
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1.1.1. Échelle atomique
Le cristal peut être défini par sa maille cristalline et son motif qui se répète dans les trois
directions de l’espace. À cette échelle le cristal est caractérisé par les dimensions de sa maille qui
sont accessibles via des mesures de diffraction des rayons X.
Pour le polyéthylène, le type de maille va dépendre des conditions de cristallisation : dans
les conditions classiques de refroidissement la maille sera orthorhombique mais sous certaines
conditions de pression ou de contrainte la maille sera monoclinique. La comparaison entre la
proportion de mailles monoclinique et orthorhombique, qui est observable en WAXS, permet
d’avoir une idée du niveau de contrainte dans le matériau [22].
1.1.2. Échelle nanoscopique
Les chaînes du polymère s’organisent le plus souvent sous la forme de lamelles. Les lamelles
cristallines sont séparées par des zones amorphes et elles sont organisées sous la forme d’empile-
ments lamellaires. Les lamelles cristallines peuvent être sous deux formes, soit à chaînes repliées,
soit à chaînes étendues. Cette organisation va dépendre de la rigidité de la chaîne du polymère
et des conditions de cristallisation. Les chaînes rigides s’organisent sous la forme de lamelles
étendues puisqu’elles ne peuvent que difficilement se replier. Les lamelles à chaînes étendues se
rencontrent également lorsque le polymère est étiré ou après une cristallisation sous pression éle-
vée. Cependant la majorité des polymères semi-cristallins ont des lamelles à chaînes repliées. Les
dimensions d’une lamelle sont de différents ordres de grandeur. L’épaisseur de la lamelle est de
l’ordre de la dizaine de nanomètres alors que les deux autres dimensions peuvent être de l’ordre







Figure 1.2.: Schématisation d’un empilement de lamelles
La figure 1.2 montre l’empilement de cristallites à l’état solide. Les lamelles (en gris) sont
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séparées entre elles par une zone amorphe. Une chaîne peut appartenir à plusieurs cristallites, ce
qui est d’autant plus probable que la chaîne est longue, et ainsi conduire à la création d’un lien
entre deux lamelles adjacentes. Dans cette zone amorphe il y a également des boucles enchevêtrées
puisqu’elles ne sont pas intégrables dans le cristal. Ces deux entités sont englobées dans la notion
de liens intercristallins. On note lc l’épaisseur d’une lamelle et la l’épaisseur de la zone amorphe
interlamellaire, la somme de ces deux longueurs donne la longue période généralement notée lp.
1.1.3. Échelle mésoscopique
L’ensemble des lamelles cristallines s’organise sous la forme d’agrégats polycristallins. Lorsque
la croissance des lamelles se fait à partir d’un germe de cristallisation, il en résulte une forme plus
ou moins sphérique nommée sphérolite (fig. 1.3). Cette figure montre également que la sphérolite
contient des zones amorphes ce qui fait que son taux de cristallinité n’est pas égal à 1. La taille
des sphérolites est très variable, allant de quelques micromètres à plusieurs millimètres et elles





Figure 1.3.: Représentation d’une sphérolite et d’un site de germination
D’une manière générale, la microstructure cristalline du polymère va dépendre de son histoire
thermique. Les traitements thermiques que sont les recuits, les traitements isothermes et les
trempes vont permettre de modifier les caractéristiques de cette microstructure en jouant sur
l’épaisseur des lamelles cristallines, la taille des sphérolites, le nombre de molécules liens, etc.
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1.2. Cristallisation des polymères semi-cristallins
Le principe moteur de la cristallisation est que le système à pression constante cherche à
minimiser son enthalpie libre. La cristallisation des polymères ne déroge de celle des autres
matériaux cristallins et elle fait appel à deux étapes successives que sont la germination et
la croissance. La germination voit l’apparition des premiers germes cristallins dans le fondu
tandis que la croissance décrit le développement des cristaux. Quelquefois une cristallisation
secondaire permet d’améliorer la régularité des cristaux préalablement formés. La théorie de
germination/croissance a été décrite en particulier par Hoffman et coll. [23].
1.2.1. Germination et croissance
1.2.1.1. Germination
Les fluctuations dans le système conduisent les chaînes à s’organiser sous la forme de germes
de cristallisation. À une température donnée, il existe une taille critique à partir de laquelle les
germes vont croître. Cette dimension augmente avec la température ce qui rend la formation des
germes moins probable et il existe une température à partir de laquelle les germes ne peuvent
pas conduire à la formation de cristaux, quand l’enthalpie du cristal devient égale à l’enthalpie
du liquide.
Deux types de germination se distinguent, la germination est dite homogène quand les germes
trouvent leur origine dans le polymère fondu. Quand le germe a une origine extérieure au po-
lymère (impuretés, résidus de catalyse, etc.) ou qu’il se forme sur une cristallite du polymère,
la germination est qualifiée d’hétérogène. La germination hétérogène est la plus courante pour
les polymères. La germination peut se faire en plusieurs étapes, les germinations secondaire et
tertiaire concourent à la croissance :
Germination primaire C’est l’étape obligatoire à la formation d’une structure cristalline. C’est
à ce moment là qu’elle peut être homogène ou hétérogène.
Germination secondaire Il s’agit du dépôt d’un bout de chaîne sur une structure cristalline pour
commencer une nouvelle couche, de ce fait elle est hétérogène (fig. 1.4a).
Germination tertiaire Le dépôt d’un segment de chaîne a lieu au pied d’une marche formée
par un germe primaire ou secondaire sur un substrat. Elle tend à compléter une couche
partiellement formée. Cette germination est également hétérogène (fig. 1.4b).
15Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0053/these.pdf 








Figure 1.4.: Germinations secondaire et tertiaire
La quantité de germes va dépendre de la vitesse de refroidissement ou de la température selon
que l’on se trouve dans le cas d’une cristallisation non-isotherme ou isotherme mais également
de la quantité d’impuretés qui permettent une germination hétérogène.
1.2.1.2. Croissance
La vitesse de croissance cristalline varie, selon la nature chimique du polymère, de plusieurs
ordres de grandeur. La longueur de ses chaînes influe également sur la vitesse de cristallisation
car elle va jouer sur leur mobilité et donc leur capacité à s’organiser.
La croissance reprend le mécanisme de germination secondaire pour l’ajout d’un germe sur
un substrat et le mécanisme de la germination tertiaire pour compléter une couche existante sur
toute la largeur de la lamelle. Selon le niveau de surfusion la part de l’un ou de l’autre mécanisme
sera différente.
– Pour une surfusion faible, la création de nouveaux germes est difficile et la création d’une
nouvelle couche demande à ce que la précédente soit terminée. La croissance est donc limitée
par la vitesse de dépôt d’un germe.
– Pour une surfusion moyenne, le dépôt d’un nouveau germe et la complétion des couches se
font à des vitesses similaires.
– Pour une surfusion élevée, la croissance des lamelles se fait par plusieurs dépôts de germes
sur une même couche cristalline car c’est le mécanisme le plus favorable. Dans ce cas c’est
à nouveau la vitesse de germination secondaire qui détermine la vitesse de croissance cris-
talline.
La vitesse de croissance d’une lamelle cristalline dépend de la température selon une courbe s’ap-
prochant d’une gaussienne centrée sur la température médiane entre la température de transition
vitreuse et la température de fusion. Cette forme s’explique par le fait qu’à haute température la
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germination est difficile et qu’aux plus basses températures la viscosité obère 1 la réorganisation
des chaînes.
1.2.2. Cristallisation à partir du fondu
À l’état fondu, les chaînes du polymère de part leurs mouvements aléatoires ont tendance à
former des enchevêtrements entre elles, ceux-ci représentent des nœuds physiques aux temps
courts. Pour minimiser son entropie, une chaîne a tendance à former une boule, autrement
nommée pelote statistique. Les enchevêtrements peuvent intégrer la pelote.
Lors de la cristallisation rapide depuis le fondu, l’arrangement local des chaînes ne modifie que
faiblement la topologie moléculaire. Le rayon de la pelote statistique, caractérisé par son rayon
de giration (Rg) varie avec la racine carrée de la masse (Rg α
√
M), il est plusieurs fois supérieur
à l’épaisseur les lamelles cristallines dès lors que la masse molaire est suffisante [24]. Une chaîne
peut donc appartenir à plusieurs lamelles et donner lieu à la création d’un lien entre ces lamelles
(tie molecule sur la fig. 1.5). À ces liens s’ajoutent les enchevêtrements qui sont repoussés dans













Figure 1.5.: Schématisation d’une chaîne d’un polyéthylène ultra haute masse molaire
(UHMWPE) [25]
Les liens intercristallins, que ce soient les enchevêtrements ou les chaînes appartenant à plu-
sieurs cristallites, transmettent les contraintes mécaniques entre la phase amorphe et la phase
cristalline. Malheureusement, le nombre de liens intercristallins n’est pas directement accessible
expérimentalement. Il semble maintenant établi que le module de durcissement [26, 27, 28, 29]
ou les propriétés mécaniques à long terme [30] sont directement reliés au nombre de ces trans-
1. http://www.cnrtl.fr/definition/ob%C3%A9rer P. anal. Accabler d’une lourde charge, constituer une entrave
à quelque chose.
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metteurs de contraintes.
1.2.3. Cristallisation au cours de la polymérisation
Dans le cadre de cette étude, nous avons utilisé les poudres natives de deux polymères (POM
et UHMWPE). L’état natif est celui du polymère à sa sortie du réacteur de polymérisation, dans
le cas d’une polymérisation en suspension il se présente sous la forme d’une poudre. Cette poudre
native est dotée de quelques singularités, qui, toutefois, seront perdues lors de la première fusion.
Mis à part pour quelques polymères comme le polyéthylène ultra haute masse molaire qui est
difficilement extrudable, cet état est peu étudié pour la plupart des autres polymères puisqu’ils
sont transformés en granulés après la polymérisation, impliquant que les poudres natives ne soient
pas utilisées directement.
D’une manière générale, la température de polymérisation et le nombre de sites actifs vont
conditionner la microstructure du polymère avec une compétition entre la polymérisation et
la cristallisation puisqu’elles ont lieu soit successivement soit simultanément [31, 32, 33]. Par
exemple il est possible de polymériser un UHMWPE non enchevêtré à partir d’un seul site de
catalyse [34].
Les taux de cristallinité mesurés sur les poudres natives sont généralement plus élevés que ceux
des poudres ayant subi une première fusion. Ce phénomène est dû à une mobilité des chaînes
plus importante et à un nombre d’enchevêtrements plus faible au cours de la polymérisation que
dans le fondu.
Lorsqu’une poudre native de UHMWPE est chauffée à 10 °C/min, on observe une fusion à une
température supérieure de 5 et 10 °C à celle couramment mesurée. Si l’on suit les prédictions de
l’équation de Gibbs-Thomson (pour le PE : Tm = 414, 2-259,7l avec Tm la température de fusion
et l l’épaisseur d’une lamelle) cette augmentation de la température de fusion devrait conduire
à des épaisseurs de lamelles cristallines importantes or celles-ci restent de l’ordre de 26 nm [16].
Rastogi et coll. [35, 36] proposent que des contraintes topologiques dans la phase amorphe et
une plus grande rigidité des plis retardent la fusion des cristallites. Ces contraintes disparaissent
après la première fusion et la seconde fusion se fait donc à une température plus basse.
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1.2.4. Variation de la morphologie en fonction des conditions de cristallisation
1.2.4.1. Traitements thermiques
La trempe
La trempe consiste à placer le matériau fondu à une température inférieure à la température
pour laquelle la vitesse de cristallisation est maximale. En refroidissant rapidement le polymère,
la surfusion est importante. La germination est alors grandement favorisée car la taille critique
des germes est faible. L’épaisseur des cristaux obtenus sera faible et qui plus est les temps mis
en jeu sont courts ce qui fait que les chaînes ont une possibilité restreinte de se réorganiser et
donc la cristallinité aura tendance à être moins élevée. La morphologie consistera alors en de
nombreuses petites cristallites et les chaînes auront une forte probabilité d’appartenir à plusieurs
lamelles.
Traitement isotherme
Lors d’un traitement isotherme, le matériau fondu est placé à une température proche de
la température de fusion, le but étant d’avoir une cristallisation maximale. La surfusion étant
faible, la germination est difficile puisque la taille critique du germe est élevée. Par conséquent
la taille initiale du cristal sera importante. Puisque le remplissage d’une couche est plus rapide
que la création d’un nouveau germe, les cristaux ont tendance à croître les uns après les autres.
Finalement les chaînes ont tendance à n’appartenir qu’à un seul cristal. La morphologie présentera
donc des cristaux épais avec peu de connexions entre eux.
1.2.4.2. Influence de la pression
La pression appliquée lors de la cristallisation jouera sur la morphologie du polymère. Les
premières observations d’une cristallisation sous haute pression, plusieurs milliers de bars, pro-
viennent des travaux de Wunderlich et Basset [37, 38]. Il en ressort que le polymère présente
une densité et une cristallinité plus élevées [39]. Pour des pressions supérieures à 300 MPa, le
polyéthylène cristallise avec une maille hexagonale et sous la forme de lamelles étendues à la
place de lamelles à chaînes repliées.
L’augmentation de la température de fusion suit l’équation de Clausius-Clapeyron qui relie
la variation de température d’un changement d’état au changement de pression. L’équation est
généralement donnée sous la forme suivante :
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avec dTfdP la dérivée de la courbe de changement de phase sur un diagramme pression-température,
Tf la température du changement de phase, ∆V la variation de volume lors du changement de
phase et ∆Hf l’enthalpie de changement de phase. Dans le cas du PE et du POM, une augmen-
tation de pression de 100 MPa conduit à décaler la température de fusion de 25 °C.
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2. Relations entre la microstructure et les
propriétés mécaniques des polymères
semi-cristallins
2.1. Introduction
Comme nous l’avons vu dans le chapitre précédent, la microstructure d’un polymère semi-
cristallin est dépendante de nombreux paramètres. Il est donc intéressant de relier le comporte-
ment mécanique aux caractéristiques de cette microstructure.
L’essai de traction uniaxial permet de balayer un large spectre de niveaux de déformation et
de clairement visualiser les différents phénomènes. La figure 2.1 montre que, lors d’un essai de
traction, différents mécanismes sont mis en jeu et que l’état de la morphologie cristalline dépend
de la déformation.
Figure 2.1.: Représentation de la contrainte nominale en fonction de la déformation nominale
lors d’un essai de traction
Lorsque la déformation est très faible, le matériau est dans son domaine de viscoélasticité et
seule la phase amorphe est mise à contribution puisque son module est bien plus faible que celui
du cristal.
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Par la suite débute le cisaillement des lamelles cristallines, ce qui marque le début du compor-
tement plastique. On mesure alors la contrainte d’écoulement dont la valeur varie en fonction de
la microstructure du polymère.
En poursuivant la déformation, le cisaillement des cristallites conduit à leur dislocation et les
chaînes s’alignent. La structure du matériau passe d’un état lamellaire à un état fibrillaire. Puis
les chaînes et les cristallites vont se tendre progressivement et le matériau entre alors dans le
domaine du durcissement.
2.2. Petites déformations
2.2.1. Déformation de la microstructure et viscoélasticité
Aux plus petites déformations, seule la phase amorphe est mise à contribution puisque son
module est bien plus faible que celui du cristal. La déformation donne lieu à un glissement
interlamellaire ou à un épaississement interlamellaire selon l’orientation de la lamelle par rapport
à la direction de sollicitation. D’une manière générale, les lamelles orientées à 45° glisseront les
unes par rapport aux autres tandis que celles qui sont orientées à la perpendiculaire subiront un
épaississement interlamellaire. La déformation dans ce cas est réversible et après avoir relâché
la sollicitation le matériau revien progressivement à son état d’origine, ce qui s’explique par un
comportement caoutchoutique de la phase amorphe.
Il y a donc un décalage dans le temps entre l’arrêt de la sollicitation et le retour à l’état
non déformé. La mesure de cette durée est possible par des expériences d’analyse mécanique




Figure 2.2.: Déphasage entre la sollicitation et la déformation
Sur la courbe de DMA (Fig. 2.2), Il apparaît un angle de déphasage (δ) entre la sollicitation
et la réponse qui caractérise l’aspect dissipatif du matériau. Dès lors on peut définir un module
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élastique qui est relié à la réponse instantanée et un module visqueux qui est relié aux dissipations.
Du point de vue de la formulation, la notation complexe permet de l’exprimer clairement :
E∗ = E′ + iE′′ (2.1)
avec E∗ le module complexe, E′ le module élastique et E′′ le module visqueux. Les capacités
d’amortissement du matériau sont caractérisées par la tangente de l’angle de perte : tan δ =
E′′/E′.
2.2.2. Évolutions des propriétés viscoélastiques avec la température
La DMA trouve son intérêt lorsque les mesures ont lieu au cours d’un balayage en température.
Il est alors possible de quantifier l’évolution des propriétés viscoélastiques en fonction de la
température comme on peut le voir sur les figures 2.3 et 2.4. Avec l’augmentation de température,
la partie élastique du module de cisaillement (G′) diminue régulièrement sauf lors des relaxations
(notées αc, γ ou β) qui entraînent une chute tandis que la partie visqueuse (G′′) présente des
pics correspondant aux différentes relaxations.
Figure 2.3.: Modules élastique et visqueux d’un UHMWPE en fonction de la température
(rampe : 1 °C/min, fréquence : 1 Hz)
Sur la figure 2.3, qui représente l’évolution de G′ et de G′′ d’un UHMWPE en fonction de la
température, on peut voir que les relaxations à -125 °C et à 40 °C sont très marquées, elles sont
habituellement désignées γ et αc. Pour les polyéthylènes branchés, il existe une relaxation β aux
alentours de -20 °C.
Dans le cas du POM (fig.2.4), il y a deux relaxations marquées (γ et αc) à -70 °C et à 110 °C
ainsi qu’une relaxation (β) nettement plus faible vers -10 °C.
Les origines des trois relaxations αc, β et γ ne sont pas clairement établies mais à chacune
d’elle le comportement mécanique du matériau est affecté avec une modification du module.
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Figure 2.4.: Modules élastique et visqueux d’un POM en fonction de la température (rampe :
1 °C/min, fréquence : 1 Hz)
Dans le cas du PE, la relaxation αc est associée à la mobilité intercristalline dans la mesure où
sa position en température dépend de l’épaisseur des lamelles cristallines [40, 41].
2.2.3. Évolution du module d’élasticité et de la limite élastique avec la
microstructure
Au-dessus de la température de transition vitreuse un polymère semi-cristallin est donc com-
posé d’une phase amorphe molle et d’une phase cristalline rigide. Il parait logique que plus le
taux de cristallinité sera élevé plus le module élastique sera important. Cette corrélation a été
observée par de nombreux auteurs sur le module élastique[42, 43, 44] mais également sur la du-
reté du polymère [45]. Comme le montre la figure 2.5 l’évolution de la dureté est quasi linéaire
avec le taux de cristallinité dans un domaine compris entre 60 et 80 %. Pour les cristallinités très

























Figure 2.5.: Module élastique à 70 °C en fonction du taux de cristallinité [44]
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2.3. Grandes déformations
2.3.1. État de la microstructure
Aux grandes déformations, le cisaillement des lamelles conduit à leur dislocation suivie d’un
alignement des chaînes menant à l’obtention d’une structure fibrillaire orientée dans la direction
de sollicitation. Les chaînes de la phase amorphe sont alors étirées entre les blocs cristallins ou
les enchevêtrements comme le montre la figure 2.6.
Figure 2.6.: Structure fibrillaire aux grandes déformations
2.3.2. Relations entre le durcissement et la microstructure
Schrauwen et coll. ont montré que la pente de durcissement était reliée à la quantité de liens
intercristallins mais pas à la cristallinité du matériau [26]. Bartczack a relié le durcissement à
la quantité d’enchevêtrements présents dans la phase amorphe [46].
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3. Mise en œuvre par frittage
3.1. Quelques limites de la mise en œuvre par injection ou par
extrusion
Généralement les polymères thermoplastiques sont mis en œuvre par injection ou extrusion à
partir de granulés. Le polymère est fondu puis soit il passe dans une filière soit il est injecté dans
un moule. Ces voies de transformation trouvent leurs limites pour :
– les polymères qui présentent une viscosité élevée ayant pour origine une masse molaire élevée
ou un taux de charges important ;
– les polymères qui se dégradent rapidement au-dessus de leur température de fusion.
Dans le cas de la mise en œuvre des polymères semi-cristallins, s’ajoute une autre difficulté due
au retrait du matériau lors du refroidissement. Ce phénomène s’explique par la différence de
densité entre la phase amorphe et la phase cristalline qui est comprise entre 10 et 20 % et selon
le taux de cristallinité du polymère la diminution de volume peut amener à la formation de
porosités dans les parties les plus volumineuses de la pièce. Pour le POM et le PE la densité de
la phase cristalline est respectivement de 1,49 et 0,99 tandis que la densité de la phase amorphe
est respectivement de 1,21 et 0,855.
Au vue de la première limitation évoquée des moyens de mise en œuvre classiques, le frittage
permet de passer outre la viscosité du polymère puisque le passage de la matière première à la
pièce finale se fait par coalescence des granulés ou des grains de poudre. Actuellement la mise en
œuvre se fait soit par compression à chaud soit par extrusion par piston, ces deux méthodes vont
être détaillées. Il est à noter que contrairement aux domaines des céramiques et de la métallurgie
des poudres dans lesquels le frittage se réalise toujours en-dessous de point de fusion, le frittage
des polymères peut se faire aussi bien en-dessous qu’au-dessus de la température de fusion.
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3.2. Compression à chaud
La compression à chaud est couramment utilisée pour la mise en œuvre du UHMWPE depuis
les années 1950. Elle consiste à placer le polymère dans un moule chauffant rectangulaire pou-
vant atteindre les dimensions de 2 x 4 m et l’épaisseur du produit semi-fini pouvant atteindre
80 mm. La mise en œuvre par cette méthode des pièces les plus épaisses est très longue (jusqu’à
24 heures) car le polymère est un mauvais conducteur de chaleur et que le chauffage ainsi que le
refroidissement doivent être uniforme dans l’ensemble de la plaque tout au long de la transfor-
mation [25]. La cohésion de la poudre se fait par coalescence et soudage entre les grains grâce à
la pression et à la température ; le choix de ces deux paramètres joue sur les caractéristiques du
matériau et un troisième paramètre à prendre en compte est la morphologie de la poudre.
La température joue principalement sur la capacité des chaînes à diffuser et à former des liens
avec les particules voisines [47, 48, 49]. Souvent le temps de mise en œuvre n’est pas suffisant
pour que les chaînes diffusent sur de grandes distances et l’interface entre les grains de poudre
présente des défauts [50, 51].
La pression de mise en œuvre joue sur les propriétés mécaniques (résistance au choc, usure),
Wang et Ge [52] ont trouvé qu’une pression de 15 MPa permet de meilleures performances que
5 ou 20 MPa pendant que Parasnis et coll. [53] ont montré qu’il faut prendre en compte la
pression lors de la fusion mais aussi lors de cristallisation.
L’approche de Frenkel [54], qui a été reprise et complétée par de nombreux auteurs, permet












avec χ le rayon de la zone de contact entre les deux sphères, a le rayon des sphères, γ la
tension de surface, η la viscosité et t le temps de frittage. On voit donc que le temps de frittage
pour un même matériau dépend du rayon de la particule et de la viscosité. Truss et coll. [55]
ainsi que Siegmann et coll. [56] ont montré cependant que cette approche n’est pas vérifiée,
notamment pour du UHMWPE, et qu’il est nécessaire de prendre en compte la morphologie de
la particule. Il apparait que pour la coalescence de particules d’UHMWPE, la forme de la poudre
peut mener à contre-balancer les effets de la viscosité, Barnetson et coll. [57] ont mesuré des
temps de frittage équivalents pour des polymères ayant des masses molaires très différentes.
Certains auteurs ont également testé le frittage pour des morphologies de poudre assez originales
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et il en ressort qu’une morphologie de type brocoli permet d’obtenir des pièces avec de meilleures
propriétés mécaniques qu’une morphologie composée de fibres et de nodules[58].
La compression à chaud est également utilisée pour la transformation des fibres ou des films
étirés en un matériau composite dont la matrice et les renforts sont un seul et même matériau.
Cette technique a été développée par Ward et coll. à partir des années 1990 [18, 20, 59]. La
particularité de cette technique est que la température de mise en œuvre est celle du début du
pic de fusion. Un ajustement précis de la température, de la pression et du temps d’assemblage
permet de ne fondre que la surface des fibres ou des films. Une fois recristallisée cette partie
jouera le rôle de matrice comme le montre la figure 3.1.
Figure 3.1.: Schématisation du soudage des feutres de fibres [59]
La difficulté de ce procédé est de trouver la plage de température adéquate pour fondre une
quantité suffisante de polymère tout en conservant la partie étirée du matériau.
3.3. Extrusion par piston
Bien qu’il ait été dit que l’extrusion ne se prêtait pas à la mise en œuvre des polymères très
visqueux, il s’avère que c’est en fait la vis sans-fin qui n’est pas adaptée à ce type de polymères.
En remplaçant cette vis par un piston, il est alors possible de pousser la matière au travers
d’une filière mais non sans difficultés ; il est fait état d’une vitesse d’avancement de l’ordre du
millimètre par minute [25]. Bien souvent il est nécessaire de rajouter un agent lubrifiant pour
diminuer les efforts à appliquer sur le piston, Zachariades et coll. utilisèrent le polyamide
11 [5], Whitehouse et coll. choisirent de l’huile minérale [60] et Gibson et coll. utilisèrent
l’huile de castor et de la graisse à vide à base de silicone [61, 62]. Le choix d’une température
d’extrusion adéquate peut également faciliter la mise en œuvre,Waddon puis Kolnaar et coll.
[63, 64, 65, 66, 67] font état d’une diminution de la viscosité du PE vers 150 °C qui serait due à
l’apparition d’une phase hexagonale stabilisée par la pression d’extrusion. Cette phase présente
une forte mobilité lui permettant d’agir comme un lubrifiant.
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4. Soudage : diffusion ou cocristallisation
Comme nous l’avons vu dans le chapitre précédent, le frittage consiste à rendre cohésif un
matériau granulaire. La cohésion s’obtient en couplant mécaniquement les particules de poudres
entre elles en créant des liens physiques qui peuvent être des enchevêtrements entre deux chaînes
appartenant primitivement à deux grains de poudre différents, un cristal commun à deux grains
ou encore une chaîne présente sur deux particules. Nous voyons qu’il y a une réorganisation à
l’échelle de la particule pour qu’une chaîne puisse se déplacer et appartenir à deux grains ou pour
insérer une nouvelle chaîne dans un cristal. Le frittage se faisant soit en-dessous soit au-dessus
de la température de fusion, la mobilité des chaînes est amenée à fortement varier, dès lors la
diffusion n’est certainement pas le seul phénomène à l’origine de la réorganisation des chaînes.
4.1. Diffusion
De Gennes [68] a décrit le mouvement des chaînes comme une reptation du fait que l’avancée
se fait par ondulation. Ce déplacement se fait à l’intérieur d’un tube virtuel qui est formé par
les contraintes topologiques. Le temps que la chaîne sorte du tube permet de définir le temps de
reptation, il varie avec le cube de la masse molaire. À l’état fondu, la formation d’enchevêtrements
par l’entrelacement des chaînes nécessite donc un temps très long lorsque la masse molaire du
polymère est élevée car la chaîne doit sortir de son tube.
Le soudage des polymères amorphes a été abordé par Wool et coll. [69, 70, 71]. Ces différents
résultats sont basés sur les travaux de de Gennes sur la reptation. Ils ont détaillé les différentes
étapes du soudage au-dessula mobilité des chaînes de la température de transition vitreuse et
ils ont proposé un modèle permettant de prévoir la tenue d’un assemblage et donc la qualité de
l’interface entre les deux parties en contact. Cette tenue varie d’une valeur nulle (les surfaces ne
sont pas en contact) à une valeur maximale qui donne à l’assemblage la résistance cohésive du
matériau. Ces travaux tiennent compte, via la théorie de la reptation, de la diffusion des chaînes
des pelotes statistiques appartenant à chacune des parties à souder au travers de l’interface entre
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des deux parties à assembler. La diffusion des chaînes au travers de l’interface donne lieu à la
création d’enchevêtrements qui permettent l’adhésion des deux surfaces. Les étapes du soudage
sont :
1. le réarrangement des surfaces ;
2. le rapprochement des surfaces ;
3. le mouillage ;
4. la diffusion et l’interpénétration des chaînes.
Deux étapes sont cruciales et vont conditionner la qualité de la soudure. Il s’agit tout d’abord
du mouillage des deux surfaces à coller et le temps laissé aux chaînes du polymère pour diffuser.
Le mouillage correspond à la mise en contact des surfaces à coller, il sera parfait si les surfaces
sont planes ou si la pression appliquée est suffisamment importante.
Lors de l’étape de diffusion, les chaînes vont chercher à se mettre à l’équilibre et une partie
traversera l’interface. Il est alors possible de définir une distance d’interpénétration (χ) qui dépend
du temps de diffusion et de la masse molaire. Les expériences ont montré qu’après un temps
équivalent au temps de reptation (τrep), une partie suffisante des chaînes aura traversé l’interface
et celle-ci sera « effacée » ce qui permet de retrouver les propriétés mécaniques du matériau
originel. Lors d’une mesure d’adhésion, la contrainte σ mesurée sera équivalente à la contrainte
de rupture cohésive σ∞ du matériau massif. Il y a donc une relation temporelle entre le temps

















avec χ la distance d’interpénétration, Rg le rayon de giration des chaînes et τrep le temps de
reptation. On voit que pour un temps équivalent au temps de reptation la distance d’interpé-
nétration varie comme le rayon de giration. La masse molaire du polymère intervient à deux
reprises à des puissances différentes. Au niveau de Rg la masse molaire intervient à la puissance
1/2 et au niveau de τrep elle intervient à la puissance 3.
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Le temps de reptation à 140 °C est d’environ 0,5 seconde pour un PE ayant une masse molaire
de 100 000 g/mol, pour une masse molaire d’un million de g/mol il est d’environ 400 secondes
et finalement pour une masse molaire de 10 millions de g/mol le temps de reptation serait de
l’ordre d’une centaine d’heures.
Agrawal et coll. [72] ont suivi, par réflectivité des neutrons, la position du centre et des bouts
des chaînes lors de la diffusion à travers une interface. Pour un temps équivalent à celui du temps
de reptation, les bouts et le centre des chaînes ont diffusé à travers l’interface sur une distance
équivalente qui représente environ 40 % du rayon de giration. Le centre de gravité de la chaîne
se trouverait donc au niveau de l’interface et cela conduit à l’effacement de cette dernière.
Ce raisonnement a toutefois des limites. En énonçant que l’adhésion est maximale lorsque la
chaîne a diffusé sur une distance proportionnelle à son rayon de giration, plus la masse molaire
est importante plus le temps de diffusion nécessaire sera grand puisque la chaîne devra diffuser
sur une distance importante. Cette diffusion sera contrariée compte tenu de l’augmentation de
la viscosité.
Plus récemment, Buckley et coll. [49] ont développé l’idée d’une fonction de soin (healing
function) qui prend en compte le mouillage et la diffusion pour calculer la masse de polymère qui
passe à travers l’interface. Le mouillage va conditionner l’état de l’interface entre les deux entités
à souder et il est grandement dépendant de la rugosité des surfaces, de la pression appliquée et de
la température. Un bon mouillage et un temps de diffusion suffisant sont nécessaires pour éviter
les défauts de consolidation (ou de mouillage) et les défauts diffusion au niveau de l’interface.
Conclusion
Il en ressort que dans le cas des polymères amorphes, le temps pour correctement souder un
polymère est relié au temps de reptation. Si l’on conserve ce raisonnement dès que la masse
molaire du polymère devient grande, le temps de reptation, qui varie avec le cube de la masse
molaire, impose de rester des heures au-dessus de la température de ramollissement ou de fusion
pour obtenir un soudage optimal. Ce qui d’un point de vue pratique est très contraignant.
4.2. Cocristallisation
Le soudage des polymères semi-cristallins n’a été que peu étudié. Il faut prendre en compte la
partie cristalline du matériau en plus de la partie amorphe. Le soudage se réalisant autour de la
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température de fusion, il y a donc une compétition entre la fusion des cristallites les plus fines
et l’épaississement des cristallites stables.
Statton a montré qu’il était possible de former un film ductile à partir d’un feutre de mono-
cristaux de polyéthylène sans dépasser la température de fusion [6]. Il explique le passage d’un
matériau friable à un matériau déformable par la recristallisation partielle d’une cristallite avec
les deux cristallites adjacentes. L’épaisseur des cristallites a tendance à tripler lors d’un chauffage
en-dessous de la température de fusion (fig. 4.1).
Figure 4.1.: Réarrangement des cristallites par cocristallisation, (a) avant recuit, (b) après recuit
[6]
Le cas des monocristaux est particulier et pour un matériau plus courant le rôle que joue la
cocristallisation dans l’adhésion est difficile à mettre en évidence. Gent et coll. [73] suggèrent
que la cocristallisation est à l’origine de l’auto-adhésion d’un polyéthylène réticulé car les parties
amorphes ne peuvent que très difficilement diffuser et former des enchevêtrements avec la surface
voisine. Les conditions de température dans lesquelles sont mises en contact les deux surfaces
influencent également. En-dessous de la température de fusion, la cocristallisation est possible
et apporte de la cohésion. Xue et coll. [74] ont mis en évidence que le niveau d’adhésion d’un
UHMWPE, pour un temps de mise en contact de 15 minutes, va augmenter en se rapprochant
de la température de fusion. Dans ce cas, il est observé un doublement de l’épaisseur des lamelles
cristallines [75]. L’influence de la température des surfaces a été étudiée sur du polypropylène
(PP) par Smith et coll. [76]. L’étude porte sur le niveau d’adhésion entre deux plaques de PP
chauffées à différentes températures et mises en contact pendant différentes durées dont certaines
relativement courtes (40 secondes). Ils montrent que l’auto-adhésion est plus favorable lorsque
la température de l’une des parties est supérieure à la température de fusion que lorsque la tem-
pérature de l’interface est inférieure à la température de fusion. Cette étude a également permis
de visualiser la croissance de lamelles cristallines à travers l’interface ce qui met en évidence le
rôle de la cocristallisation dans l’adhésion. Dans la continuité de ce type d’étude, Jarrousse
[77] a montré que l’autoadhésion de copolymères statistiques de polybutylène téréphtalate et po-
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lybutylène isophtalate était possible en-dessous de la température de fusion. Cependant, plus le
polymère est cristallin plus il faut se rapprocher de la température de fusion pour que l’adhésion
ait lieu. Il explique ce décalage vers de plus hautes températures par le blocage de la mobilité de
la phase amorphe par la phase cristalline.
4.3. Mouvement des chaînes à proximité de la température de
fusion
La mobilité des chaînes dépend de la température et des caractéristiques des chaînes du poly-
mère. Par caractéristiques des chaînes on entend, la longueur, la rigidité et la densité d’enche-
vêtrements. Dans le cas des polymères semi-cristallins, il faut également prendre en compte le
taux de cristallinité mais seulement au-dessous de la température de fusion.
La densité d’enchevêtrements va influencer le comportement mécanique du UHMWPE [78],
lorsqu’il est enchevêtré il aura une étirabilité de 5 alors qu’en l’absence d’enchevêtrement celle-ci
devient très grande et peut dépasser 70.
Toutefois cette capacité à reformer des enchevêtrements en des temps longs a été remise en
cause par les travaux de Barham et Sadler [79] qui ont montré qu’une chaîne formant un
cristal pouvait reprendre son aspect de pelote statistique quelques secondes après avoir dépassé
la température de fusion. De Gennes décrivit ce phénomène comme une explosion à la fusion
insensible à la longueur de la chaîne [80]. Parallèlement Bastiaansen et coll. ont montré qu’un
polyéthylène désenchevêtré de masse molaire élevée (5× 106 g/mol) perdait très rapidement son
étirabilité dès lors qu’il était chauffé au-delà de sa température de fusion [81]. Une réorganisation
au niveau du segment (recouvrement de chaîne, introduction d’une nouvelle chaîne dans un cris-
tal) du polymère semble suffisante pour qu’il perde son étirabilité et pour que son comportement
soit celui d’un polymère enchevêtré. Cette réorganisation est très rapide comparativement à la
formation d’enchevêtrements qui demande à la chaîne de complètement sortir de son tube.
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5. État de l’art sur la mise en œuvre par
compaction à grande vitesse
5.1. Principe
La compaction à grande vitesse consiste à mettre en œuvre une poudre de polymère en partant
d’une température inférieure au point de fusion. L’énergie nécessaire à la fusion du matériau est
apportée sous la forme d’impacts dont l’intensité est contrôlée. Il s’agit d’un procédé séquentiel,
l’avancée de la mise en œuvre est guidée par le nombre d’impacts. Lors d’un impact, le polymère
va se déformer et sa température va augmenter du fait de la pression sans qu’il y ait de fusion
puisqu’au même moment les températures d’équilibre s’accroissent également. Lorsque la pression
est relâchée une partie de l’énergie sera dissipée dans la poudre sous la forme de relaxations
visqueuses et cet apport énergétique va servir à chauffer et à fondre le matériau.
La figure 5.1 décrit les principales étapes de la CGV en se basant sur la version de l’outillage
que nous avons principalement utilisée au cours de cette étude mais également sur celle utilisée au
cours de l’étude précédente. La température de l’outillage est régulée par des colliers chauffants
placés sur la bague de guidage, sur la matrice ainsi que sur le poinçon inférieur. Les parties
mobiles sont la matrice, la bague de guidage et le poinçon supérieur. Au cours d’un essai seul
le poinçon supérieur est en mouvement en subissant les frappes. Sur le schéma n’apparaît pas
l’enclume qui est entre le poinçon supérieur et le bélier.
5.1.1. Description du procédé
La première étape (qui n’apparaît pas sur la figure 5.1) est l’étuvage de la poudre pour que sa
température soit proche de celle de l’outillage. Ensuite, on vient remplir la matrice, qui est en
position haute, avec une quantité de poudre définie (généralement autour de 30 ou de 60 g). Par la
suite vient l’étape de précompaction pendant laquelle la poudre est comprimée sous une pression
constante durant quelques minutes afin d’homogénéiser sa température. Vient ensuite la séquence
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Figure 5.1.: Outillage CGV, de gauche à droite : position remplissage, position de frappe et
éjection
de frappes dont on prédéfinit l’énergie par coup, le nombre de coups et la fréquence. Une étape
facultative est la post-compaction qui est un refroidissement du lopin sous une pression donnée
(60 MPa). Finalement la matrice est abaissée afin de récupérer la pièce. Entre le remplissage de
la matrice et l’éjection de la pièce sans post-compaction, le temps de mise en œuvre est de l’ordre
de cinq minutes.
Au niveau de l’outillage il est possible de jouer sur :
– le nombre de coups ;
– l’énergie par coup ;
– la fréquence des frappes ;
– la température des différentes parties de l’outillage ;
– les temps de précompaction et de post-compaction.
Au niveau du matériau nous pouvons modifier :
– le polymère ;
– le grade du polymère :
– la quantité de poudre ;
– le temps et la température d’étuvage.
Si l’on reprend l’étape des frappes plus en détail une fois la précompaction terminée, il s’avère que
dès les premiers coups le système atteint sa compacité maximale. Chaque coup apporté, d’énergie
constante, se traduit par un accroissement de la température. Des thermocouples placés au cœur
de la poudre ont permis de suivre l’échauffement après chaque impact et en fonction de l’énergie
d’un impact (fig. 5.2).
Chaque impact est suivi d’un pic de température dû à la brusque augmentation de la pression
au sein de la poudre puis la température décroît, néanmoins une partie de l’augmentation de
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Figure 5.2.: Température dans la pièce au cours d’un essai de 100 impacts de 1 000 J à 1 Hz
sur 25 g de UHMWPE. La courbe enveloppe indique la température atteinte sans
l’application d’une pression.
température est conservée. Lors des premiers impacts, l’augmentation de la température est
rapide (plus de 1°C/coup) puis cette augmentation décroît au fur et à mesure des frappes jusqu’à
atteindre la température de fusion du polymère et rester stable jusqu’à la fin des coups [13].
5.2. Mécanisme de frittage à l’échelle de la poudre
À l’échelle des grains de poudre, le mécanisme de frittage a pu être décrit [17] et la figure 5.3
schématise les principaux stades au fur et à mesure du nombre de coups que ce soit pour le POM
ou l’UHMWPE.
Figure 5.3.: Mécanisme de frittage proposé par D. Jauffrès
Après avoir atteint sa compacité maximale, la poudre s’échauffe à chaque impact. Les obser-
vations par microscopie électronique et par nano-indentation (diminution de la dureté) montrent
que la périphérie des grains de poudre est la première à fondre lors de la mise en œuvre. L’échauf-
fement se fait donc préférentiellement à l’interface entre les grains car les frictions entre les grains
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lui sont favorable et il permet d’atteindre la température de fusion du polymère. Une fois fondues,
les chaînes de cette zone intermédiaire vont se réorganiser, menant à la création de liens entre
les grains de poudre. Après la cristallisation ces liens permettent la transmission des contraintes
entre les différents grains de poudre. Une bonne cohésion est assurée seulement si cette zone est
percolante, le seuil de percolation n’est pas précisément déterminé.
En augmentant le nombre d’impacts la fusion se poursuit vers le centre des grains et l’on
remarque qu’en arrêtant d’apporter de l’énergie au matériau il est possible de conserver une part
donnée de la poudre native dans le matériau. Selon les conditions de mise en œuvre, le matériau
est donc constitué de poudre native et de polymère recristallisé depuis le fondu.
Figure 5.4.: Représentation schématique de la structure à deux échelles du POM et du
UHMWPE mise en œuvre par CGV [16]
Le matériau obtenu a, dès lors, une morphologie relativement complexe puisque chacune des
deux phases a ses spécificités comme le montre la figure 5.4. Ce qui différencie les deux polymères
se situe au niveau des liens intercristallins qui sont nombreux dans l’UHMWPE du fait de la
grande longueur des chaînes alors que ce n’est pas le cas pour le POM. Globalement la forte
cristallinité de la phase native implique un renforcement du matériau. Lors de la mise en œuvre
par CGV, l’épaisseur des cristallites augmente et par voie de conséquence diminue la quantité
de liens intercristallins. Dans le cas du POM la cristallisation permet d’obtenir les lamelles
bien organisées alors que pour le UHMWPE, la longueur des chaînes entrave la régularité de
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l’empilement des cristallites [16].
La présence de deux formes d’un même polymère permet de se retrouver dans le cadre des
polymères renforcés par eux-mêmes, qui ont été largement étudiés par Ward et coll., avec la
compétition entre une bonne cohésion et l’obtention d’excellentes propriétés mécaniques.
5.3. Modifications des propriétés mécaniques
Sur la figure 5.3, on voit qu’il est possible de conserver une part de la poudre native en ajustant
les conditions opératoires et que celle-ci peut alors jouer le rôle d’une charge renforçante. Selon
la quantité d’énergie apportée à la poudre et donc de la quantité de poudre native restante,
le comportement mécanique du matériau sera fragile ou ductile et donc sa rigidité va varier
également (fig. 5.5). Plus on apporte d’énergie à la poudre plus celui-ci verra ses propriétés
mécaniques se rapprocher de celles d’un matériau mis en œuvre par compression à chaud qui est
le Tivar 1000 dans le cas présenté, ici du UHMWPE.
Figure 5.5.: Évolution du module d’Young du UHMWPE en fonction de l’énergie apportée par
les frappes [14]
Le taux de phase recristallisée du polymère correspond à la quantité de poudre native qui a
fondu au cours de la mise en œuvre, cette valeur peut être mesurée par DSC. Dans le cas du
PE, on profite du fait que la poudre native fond à une température plus élevée que la poudre
cristallisée depuis le fondu, cet écart aurait pour origine, comme nous l’avons déjà dit, une plus
faible mobilité de la partie amorphe du polymère [35]. Si le matériau contient à la fois de la
poudre native et une partie qui a recristallisé, le thermogramme présente deux pics de fusion qui
peuvent se chevaucher. La déconvolution permet d’obtenir la proportion de chacune de ces deux
populations.
La figure 5.6 montre la dépendance entre la rigidité du UHMWPE mis en œuvre par CGV et
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le taux de phase recristallisée. Il est également possible de faire une extrapolation pour estimer le
module de la poudre native, celui-ci serait d’environ 1,3 GPa. Le POM se comporte similairement
et la même extrapolation donne une valeur du module de la poudre native de 5,3 GPa [16]. Les
modules extrapolés sont donc bien plus importants que ceux habituellement mesurés après une
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Figure 5.6.: Module d’Young du UHMWPE mise en œuvre par CGV en fonction du taux de
phase recristallisée [15]
La présence de poudre native améliore également la tenue à l’abrasion et à l’usure qui dans
le cas d’une application médicale telle que les prothèses peut représenter un bénéfice important
[15].
On voit donc que le principal paramètre du procédé est l’énergie apportée à la poudre. Il
permet de faire varier la proportion de poudre native qui reste après la mise en œuvre et donc les
propriétés mécaniques. La température de mise en œuvre reste tout de même indissociable de la
quantité d’énergie apportée à la poudre puisqu’elle conditionne l’écart au point de fusion. Pour
une quantité d’énergie équivalente, une température au début de la mise en œuvre plus élevée
donnera un matériau contenant plus de phase recristallisée.
Nous avons vu que nous pouvions relier les propriétés mécaniques des matériaux élaborés par
CGV et l’énergie apportée par la quantité de poudre qui a fondu. Une comparaison entre l’énergie
théoriquement apportée (entre 1 000 et 4 000 J/g et celle nécessaire à la fusion de la poudre
(290 J/g pour du PE 100 % cristallin) montre que seule une faible partie de l’énergie cinétique du
bélier est transformée en chaleur au sein du matériau. Comprendre comment l’énergie cinétique
est transformée en chaleur devrait permettre de mieux appréhender les changements qui ont lieu
au niveau de la morphologie de la poudre native et donc de prévoir le comportement mécanique.
39Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0053/these.pdf 
© [N. Doucet], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés
5.4. Un procédé plus complexe qu’il n’y parait
Tout comme la structure des polymères semi-cristallins, la CGV peut être observée à différentes
échelles. À l’échelle de la minute, les impacts permettent l’échauffement du matériau et la cohésion
de la poudre. À une échelle de temps inférieure à la seconde, comme on peut le voir sur la figure 5.2
page 36, l’échauffement au fur et à mesure des impacts n’est pas linéaire et il ralentit lorsque la
température est celle du début de la fusion. L’évolution de la température sur quelques coups
est donnée sur la figure 5.7. Pour chaque impact on observe un pic de température ainsi qu’une
augmentation globale de la température.
Figure 5.7.: Température dans la pièce au cours des trois premiers impacts (extrait de la fi-
gure 5.2 page 36)
Le pic de température est dû à l’application de la pression de l’impact (plusieurs centaines
de MPa), cette augmentation est un effet thermodynamique réversible qui ne doit pas conduire
à la fusion du polymère parce que, dans le même temps que l’impact, l’augmentation de la
pression accroît la température de fusion (voir page 19). Le relâchement de la pression fait que
la température diminue mais l’échauffement par dissipation est conservé.
Le suivi de la température a également permis de voir que l’échauffement suite à un impact
dépendait de son niveau énergétique. Pour un coup à 500 J la température augmente de 0,4 °C
tandis que le gain est de 1,1 °C pour un coup à 2 000 J comme on peut le voir sur la figure 5.8.
L’échauffement dépend donc de l’énergie de la frappe. Toutefois la relation entre l’échauffement
et l’énergie de la frappe n’est pas forcément linéaire.
Finalement à l’échelle d’un coup, un suivi de position par caméra rapide a mis en évidence que
lors d’un impact, le poinçon oscille et qu’une frappe n’est pas seulement un aller-retour mais une
succession d’oscillations dont l’amplitude diminue par le fait de l’amortissement. Ces oscillations
se retrouvent également sur des mesures de pression au cours du temps.
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Figure 5.8.: Échauffement du UHMWPE préalablement compacté (100 coups à 1000 J) en fonc-
tion de l’énergie d’impacts
5.5. Avantages apportés par la CGV
La compression à grande vitesse permet de mettre en œuvre les poudres natives de polyéthy-
lène ultra haute masse molaire et de polyoxyméthylène [14, 21]. Cette mise en forme est rapide
contrairement aux méthodes classiquement utilisées pour transformer les polymères extrême-
ment visqueux puisque les temps mis en jeu lors de la mise en œuvre sont de l’ordre de quelques
minutes. Un autre avantage de la CGV est le gain au niveau des propriétés élastiques [16, 15].
L’amélioration des propriétés élastiques est la conséquence de la conservation d’une partie de la
forme native de la poudre. Le matériau est alors composé d’une partie qui a cristallisé depuis le
fondu et une partie qui a conservé les particularités de la cristallisation lors de la polymérisa-
tion. Pour le UHMWPE, le matériau cristallisé depuis le fondu présente un taux de cristallinité
compris entre 45 et 50 %, la poudre native présente quant à elle un taux de cristallinité supé-
rieur à 60 %. Le matériau obtenu peut être considéré comme un auto-composite avec la matrice
correspondant à la phase recristallisée et la poudre native jouant le rôle de renfort. Avec cette
vision, on peut aisément comprendre l’importance de la composition du matériau au niveau des
propriétés mécaniques, le gain au niveau de la limite élastique et du module d’Young pouvant
être conséquent.
5.6. Compréhension des phénomènes physiques mis en jeu dans
la CGV
Autant la mise en œuvre du UHMWPE est possible avec différents réglages de la presse
comme le montre la figure 5.5 page 38, autant celle du POM reste problématique. Il est difficile
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de correctement faire fusionner les particules de poudre entre elles, seule la périphérie des grains
dépasse la température de fusion et apporte de la cohésion à la poudre et le taux de phase
recristallisée reste cantonné aux alentours de 20 %. Ce faible frittage fait qu’une grande partie
de la poudre native, qui est très cristalline, est donc conservée ce qui exacerbe le caractère fragile
du matériau tout en apportant un surplus de rigidité. Des modules d’Young allant jusqu’à
5 GPa ont été mesurés alors qu’après une cristallisation depuis le fondu il est de l’ordre de
3 GPa. On peut donc penser que le matériau dissipe moins d’énergie lors des impacts et que son
échauffement est moins important. Il faudrait donc comparer les propriétés viscoélastiques du
POM et du UHMWPE juste avant la fusion pour savoir si une différence de dissipation suffit à
expliquer les difficultés de frittage du POM. Étant donné que ce sont des poudres natives qui sont
utilisées et que leur caractérisation mécanique est problématique, il reste difficile de faire une
extrapolation depuis les données qui peuvent être recueillies sur des matériaux ayant cristallisé
depuis le fondu.
Nous avons vu que la température de départ influait sur le taux de phase recristallisée dans
le matériau, actuellement nous manquons de connaissances sur les effets des gradients de tem-
pérature au sein de la pièce et nous ne savons pas si l’avancée du frittage est homogène dans
l’ensemble de la pièce.
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6. Problématiques scientifiques et
techniques
D’un point de vue scientifique, plusieurs points restent à éclaircir. Tout d’abord les mécanismes
mis en jeu à l’échelle moléculaire expliquant la rapidité de mise en œuvre par CGV demandent
à être mieux définis. L’influence des différents paramètres du procédé que ce soit l’énergie des
frappes ou leur fréquence nécessite d’être évaluée. Au niveau des matériaux, nous ne savons pas
si la masse molaire a une influence quelconque sur le frittage par CGV et également il nous faut
comprendre pourquoi la mise en œuvre du POM est difficile. Une prédiction des capacités de
mise en œuvre du procédé permettra de mieux cibler les utilisations potentielles du procédé.
Dans le travail précédent, la manière d’apporter l’énergie n’a pas été réellement prise en compte
et le critère était le nombre de J/g que recevait la poudre. La question est de savoir si apporter la
même quantité d’énergie en 50 ou en 100 coups permet d’obtenir un matériau avec des propriétés
identiques.
Au niveau technique, il est nécessaire d’assurer la fiabilité et la reproductibilité du procédé. La
mise en œuvre du POM étant difficile, il s’agit de savoir si nous sommes limités par le matériau
en lui-même ou par la machine.
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Deuxième partie .
Matériaux et techniques de
caractérisation
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1. Matériaux
1.1. Le polyéthylène (PE)
Le polyéthylène, dont le motif est [CH2]n, est principalement synthétisé par polymérisation
Ziegler-Natta ou par catalyse métallocène. Il existe dès lors une grande variété de grades avec
des masses molaires pouvant varier de plusieurs ordres de grandeur ainsi qu’une structure pouvant
être linéaire ou ramifiée.
Le polyéthylène est l’un des polymères les plus utilisés dans l’industrie du fait de son faible
coût, de sa facilité de mise en œuvre ainsi que de ses bonnes propriétés physico-chimiques et mé-
caniques. Parallèlement il intéresse particulièrement les chercheurs (une requête dans un moteur
de recherche bibliographique avec le terme « polyethylene » retourne des dizaines de milliers de
références) du fait de sa relative simplicité et de son large spectre d’utilisation. Ici nous nous
sommes intéressés à la famille des polyéthylènes ultra haute masse molaire. Ce sont des polymères
présentant des masses molaires de l’ordre de plusieurs millions de grammes par mole. Ce chiffre
est à mettre en perspective avec la masse molaire des grades plus courants qui va de la dizaine
de milliers à la centaine de milliers de grammes par mole. Cette particularité leur confère une
très bonne tenue à l’usure, au choc, à la fatigue ainsi qu’une bonne résistance chimique. Mais
cela n’est pas sans inconvénient, cette masse molaire très élevée s’accompagne d’une viscosité
tout aussi importante. Grossièrement nous pouvons dire que la viscosité évolue avec le cube de la
masse molaire [82]. Ces polymères, même à l’état fondu s’écoulent très difficilement. Les procé-
dés classiquement utilisés pour des matériaux plus conventionnels utilisant des vis sans fin pour
fondre et pousser le polymère, tel que l’extrusion ou l’injection, ne sont plus adaptés. Dès lors les
procédés utilisés pour la mise en œuvre sont la compression à chaud ou l’extrusion par piston.
Ces deux procédés ont comme inconvénient d’être longs, donc coûteux [25]. Ils ne permettent
également que d’obtenir des préformes qui nécessitent une étape d’usinage pour obtenir la pièce
finale.
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1.2. Le polyoxyméthylène (POM)
Le polyoxyméthylène, qui prend parfois le nom de polyformaldéhyde ou de polyacétal, est un
polymère thermoplastique semi-cristallin à chaînes linéaires de motif [CH2−O]n.
1.2.1. Historique
Sa commercialisation a débuté en 1960 bien que sa découverte par Hermann Staudinger (prix
Nobel de chimie 1953) date du XIXe siècle. Les dizaines d’années entre la découverte du polymère
et sa commercialisation peuvent paraître surprenantes au premier abord mais elles trouvent une
explication toute simple : le POM se dégrade très rapidement dès que l’on s’approche de la
température de fusion et il n’était pas possible de le mettre en forme à l’état fondu. Il a fallu
attendre que les producteurs soient capables de trouver une solution à cette instabilité thermique
pour voir les premiers grades arriver sur le marché. Cette stabilisation se fait selon deux voies :
– Lors de la polymérisation en intercalant un maillon d’éthylène qui bloque la propagation
de la dépolymèrisation ou en remplaçant les alcools terminaux par des esters qui sont plus
stables.
– Par formulation en incorporant des antioxydants.
La stabilisation lors de la polymérisation conduit à l’obtention de ce que l’on appelle le POM
copolymère dont les propriétés diffèrent du POM homopolymère :
– L’ajout de comonomère d’éthylène assouplie la chaîne ce qui entraîne une diminution de la
Tg.
– Une seconde contrepartie à cet ajout est l’introduction du désordre à l’échelle moléculaire
avec pour conséquence un taux de cristallinité et une température de fusion plus faibles. La
baisse de la cristallinité se traduit par une diminution de la rigidité.
1.2.2. Caractéristiques mécaniques
La symétrie élevée du motif et la flexibilité de la chaîne conduisent à des taux de cristallinité
élevés pouvant atteindre les 80 %. Il en découle une rigidité élevée bien que sa Tg soit aux
alentours de −50 °C. Le POM a d’excellentes propriétés mécaniques (module d’Young pouvant
atteindre 3 GPa et une contrainte au seuil d’écoulement d’environ 70 MPa).
Plus généralement grâce à sa structure et une haute cristallinité, le POM offre de très bonnes
caractéristiques physiques :
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– résistance élevée à la traction et aux chocs ;
– excellente résistance à la fatigue ;
– très bonne résistance aux agents chimiques ;
– excellente stabilité dimensionnelle ;
– bonnes caractéristiques d’isolation électrique ;
– bonne résistance au fluage ;
– faible coefficient de frottement et très bonne résistance à l’abrasion ;
– large plage de température d’utilisation.
1.2.3. Mise en œuvre et applications
Industriellement le POM est mis en œuvre par injection, extrusion ou extrusion-souﬄage.
Toutefois sa faible stabilité thermique le conduit à se transformer en formaldéhyde gazeux à
haute température. C’est la raison pour laquelle les POM sont stabilisés thermiquement lors
d’une étape de mélange. Un autre défaut du POM est inhérent à sa cristallinité élevée. Cette
caractéristique le rend sensible au retrait lors du refroidissement ce qui oblige à limiter l’épaisseur
des pièces.
Ses bonnes caractéristiques mécaniques lui confèrent un large spectre d’applications et notam-
ment les cas où une rigidité élevée est nécessaire par exemple pour les engrenages, les fixations
de ski ou dans le domaine automobile.
1.3. Les poudres natives
Ici nous allons nous intéresser à l’état natif des deux polymères que nous avons utilisés et plus
spécifiquement au polyéthylène. L’état natif est la forme dans laquelle se trouve le polymère juste
après la polymérisation, les conditions de cristallisation sont différentes de celles depuis le fondu.
Cet état n’est que peu décrit dans la littérature puisque l’immense majorité des polymères est
extrudée juste après la polymérisation pour former des granulés.
1.3.1. UHMWPE
Nous avons vu que la viscosité des UHMWPE rendait leur transformation difficile. Puisque
l’étape de granulation est impossible, le polymère se présente donc sous la forme de poudre.
La structure du matériau est celle qu’il a acquise lors de la synthèse qui diffère de celle qui est
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obtenue lors de la cristallisation après sa fusion. Pour les UHMWPE, cette différence se situe
principalement au niveau de la cristallinité qui est plus élevée ainsi qu’un point de fusion qui est
décalé vers une plus haute température [83].
La cristallinité plus importante trouverait son origine dans une plus grande mobilité des chaînes
lors de la polymérisation qui facilite la formation de cristallites. Les conditions de polymérisation
vont jouer sur les propriétés de la poudre ce qui fait que chaque grade est spécifique à chaque
producteur [32, 84].
1.3.2. POM
Peu de données existent sur le POM à l’état natif étant donné qu’il n’est ni utilisé, ni com-
mercialisé sous cette forme. Compte tenu de sa sensibilité à la température, le POM est le plus
souvent formulé avec un agent de protection des bouts de chaînes pour éviter la dépolymérisa-
tion lors de sa fusion. Cependant, l’état natif se caractérise par une cristallinité très importante.
Au contraire de l’UHMWPE, il n’y a pas de changement de la température de fusion entre la
première et la seconde fusion. En prenant l’enthalpie de fusion d’un cristal parfait à 250 J/g [85],
par DSC nous avons mesuré des taux de cristallinité supérieurs à 90 %.
1.4. Caractéristiques générales du POM et du PE
Dans cette section nous verrons quelques généralités sur les matériaux utilisés ainsi que les
principales caractéristiques. Le tableau 1.1 donne quelques caractéristiques thermiques et méca-










POM 178 °C 150 °C 62 (180 °C) 250 J.g−1 0,22 W.m−1.K−1 3 GPa
PE 145 °C(natif) 120 °C 36 (140 °C) 290 J.g
−1 0,45 W.m−1.K−1 0,7 GPa
Table 1.1.: Quelques propriétés thermiques et mécaniques du POM et du PE
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1.5. Les grades des différents matériaux
1.5.1. UHMWPE
Le tableau 1.2 donne quelques indications sur les différentes poudres que nous avons à dispo-
sition. Les noms employés sont les noms commerciaux donnés par Ticona qui nous a fourni les
poudres. La masse molaire est celle communiquée par Ticona. Les autres données sont issues de
mesures en DSC à une vitesse de chauffe de 10 °C/min et en prenant une enthalpie de fusion
pour un cristal de taille infinie de 290 J/g. On remarque l’écart de cristallinité entre la poudre
native et après la première fusion ; hormis pour le GHR 8110 de masse molaire plus faible, la















0,6 3,9 5 6,8 9,5 10,5
Cristallinité native
(%)
68 63 62 61 64 61
Cristallinité après
1re fusion (%)
61 47 45 42 43 44
Point de fusion à
l’état natif (°C)
138,7 144,4 144,5 144,4 144,9 145,5
Point de fusion après
une 1re fusion (°C)
135,4 135 134,9 133,9 134,6 134,4
Table 1.2.: Quelques caractéristiques des grades utilisés
Parmi ces grades, deux se distinguent. Il s’agit du GHR 8110 qui a une masse molaire bien
plus faible et du GUR 1050 qui ne comporte pas d’agent protecteur. En plus de ces poudres,
nous avons situé nos résultats par rapport à un matériau référence. Il s’agit du Tivar 1000® qui
est un produit semi-fini de PolyHySolidur (Vreden, Allemagne) obtenu par compression à chaud
de GUR 4120.
1.5.2. Polyoxyméthylène (POM)
Les grades de POM nous ont été gracieusement fournis par Dupont de Nemours. Il s’agit de
poudre native de Delrin 10 et 100 qui ne sont pas commercialisées ainsi que de la poudre broyée
de Delrin 100 mélangée avec de la silice (0,4 %) pour éviter l’agglomération. Les poudres natives
ne possèdent pas d’agent de protection thermique, contrairement à la poudre broyée. Le Delrin
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100 a des chaînes plus courtes que le Delrin 10. Leur melt flow index 1 (MFI) sont respectivement
de 2 et 0,2 g/10min. Ces deux poudres n’ont pas été tamisées et certains grains sont relativement
gros avec un diamètre supérieur à 200 µm.
À l’état natif, le POM présente une cristallinité très élevée. Par DSC, nous mesurons une
enthalpie de fusion comprise entre 240 et 250 J/g alors que l’enthalpie de fusion d’un cristal de
taille infinie est estimée à 250 J/g. Après cette première fusion la cristallinité est de 60 %.
Dupont de Nemours nous a fourni l’additif servant à limiter la dégradation du POM une fois
la température de fusion atteinte. La quantité à adjoindre doit être comprise entre 0,6 et 1 %.
Cette poudre légèrement collante fond à 60 °C. On peut vérifier que le mélange POM/additif est
correctement dosé en mesurant l’énergie du pic de fusion dû à l’additif. Nous n’avons pas plus
d’informations concernant la composition de cette poudre étant donné qu’il s’agit d’un secret
industriel.
1. Le MFI est le test normalisé qui permet d’avoir une idée de la viscosité du polymère. Du polymère fondu
est poussé au travers d’une filière. Après un temps t, la masse de polymère qui s’est écoulé est mesurée. Le MFI
s’exprime en gramme par unité de temps. Plus le MFI est élevé, plus le polymère est fluide.
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2. Techniques de caractérisation
2.1. Découpe des lopins après la mise en œuvre
L’outillage pour la CGV permet d’obtenir des lopins, c’est-à-dire des cylindres d’un diamètre de
50 mm et d’une hauteur comprise entre 10 et 30 mm. Pour réaliser la plupart des caractérisations
envisagées, il est obligatoire de passer par une étape d’usinage après la mise en œuvre. Pour des
questions de reproductibilité des essais, il est nécessaire de maîtriser cette étape et également de
savoir si elle a une influence sur la caractérisation mécanique.
Pour découper les lopins, nous utilisons une scie-fraise montée sur une fraiseuse ; nous pouvons
donc contrôler la vitesse de rotation de la scie et la vitesse d’avance de la table. Le refroidissement
de l’outil de découpe se fait avec de l’eau et de l’air comprimé.
Il a fallu vérifier si les conditions de découpe des lopins influençaient le comportement méca-
nique en traction et, le cas échéant, choisir les paramètres qui permettent d’avoir les meilleures
propriétés. À partir d’une plaque d’UHMWPE d’origine industrielle, considérée comme homo-
gène (Tivar 1000), des tranches de 1,5 mm d’épaisseur ont été découpées à différentes vitesses
de rotation de la scie fraise et en conservant la même vitesse d’avance de la table.
Sur la figure 2.1 sont tracées les courbes de traction pour les différentes vitesses de rotation
de la scie fraise (1250, 2000 et 3000 tr/min). L’allongement à la rupture dépend de la vitesse de
rotation de la scie. Il augmente fortement en passant de 1,4 à 1,65 pour une vitesse de rotation
de la scie passant de 1250 tr/min à 2000 tr/min. Le gain entre 2000 et 3000 tr/min est par contre
moins important. Les propriétés élastiques, au contraire, ne sont pas sensibles à la vitesse de
rotation de la scie car les parties communes des courbes se superposent.
À la plus basse vitesse de rotation, la découpe doit favoriser la création de défauts qui induisent
une rupture à un allongement plus faible. L’allongement à la rupture maximal (1, 7) qui est mesuré
concorde avec l’allongement à la rupture d’un film de PE dont les chaînes sont enchevêtrées [78].
Il est donc possible de considérer le Tivar 1000 comme un matériau référence dans le cadre de
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Figure 2.1.: Influence de la vitesse de rotation de la scie fraise sur le comportement en traction
notre étude.
Pour toutes les découpes, il a été décidé de conserver la vitesse de rotation la plus élevée, c’est-
à-dire 3000 tr/min. Il est à noter que les conditions d’usinage lors du travail de thèse précédent
ne sont pas bien connues, c’est donc une source potentielle de divergence entre les deux études.
Deux types de découpe sont effectués sur les lopins : des tranches de 1,5 mm d’épaisseur afin d’
extraire des éprouvettes de traction ou des pastilles pour les mesures en DSC et des tranches de
3 mm d’épaisseur pour réaliser des éprouvettes de flexion comme on peut le voir sur la figure 2.2.
Toutefois cette figure ne prend pas en compte la perte de matière due au passage de la scie.
Figure 2.2.: Découpe des lopins en tranche, plusieurs tranches de différentes épaisseurs (1,5 et
3 mm) peuvent être obtenues.
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2.2. Caractérisation thermique
2.2.1. Analyse thermique différentielle (DSC)
2.2.1.1. Principe
Au cours d’une rampe de température, un polymère peut changer d’état ou de structure. Ces
changements se traduisent par des phénomènes endothermiques (fusion, réticulation par exemple)
ou exothermiques (cristallisation). Pour détecter ces phénomènes, on compare le flux d’énergie
(exprimé en watt et rapporté à la masse) apporté à notre échantillon par rapport à celui apporté
à une référence lors d’une rampe de température. Pour cela il faut que la référence ne présente
pas de changement d’état ou de structure sur la plage de température étudiée.
Dans notre étude, cette technique nous a, pour l’essentiel, servi à mesurer l’enthalpie de fusion
de la partie cristalline de nos matériaux. Ce changement d’état opère sur une plage de tempé-
rature qui va dépendre de la distribution de taille des cristaux, les plus fins étant les premiers à
passer à l’état liquide. L’enthalpie de fusion (∆Hf ) du matériau est représenté par l’aire sous la





avec ∆Hf l’enthalpie de fusion spécifique du matériau et ∆H∞f l’enthalpie de fusion d’un
cristal parfait et de taille infinie.
Il est possible de relier l’épaisseur et l’énergie libre de surface des lamelles cristallines avec sa









avec Tf la température de fusion du matériau, T∞f la température de fusion d’un cristal parfait
et infiniment grand, σe l’énergie de surface, ρc la masse volumique du cristal et Lc l’épaisseur
des lamelles cristallines.
2.2.1.2. Protocole expérimental
L’ensemble des mesures ont été réalisées sur une Perkin Elmer DSC-7. La rampe de température
choisie est de 10 °C par minute de 70°C à 160°C sous un flux d’azote. Avant les mesures, on réalise
une ligne de base avec deux capsules vides puis la DSC est étalonnée avec de l’indium.
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Les échantillons sont prélevés à partir de tranches à l’aide d’une pince emporte pièce. On obtient
des pastilles de 3 mm de diamètre et d’environ 1,5 mm d’épaisseur. La masse est d’environ 10
mg, la pesée s’effectuant sur une microbalance.
Les mesures en DSC nous sont utiles pour connaître le taux de cristallinité de notre matériau
mais aussi pour déterminer le taux de phase native après la mise en œuvre par les méthodes qui
vont être décrites dans les deux paragraphes qui suivent.
2.2.1.3. Détermination du taux de phase native dans le PE
Nous profitons du fait que la poudre native de UHMWPE ait une température de fusion
plus élevée que la forme recristallisée pour déterminer la proportion de chaque phase car nous
pouvons observer un pic de fusion pour chaque forme du matériau. La figure 2.3 correspond au
flux de chaleur en fonction de la température, les deux pics de fusion sont bien distincts. Le pic
B représente la fusion des cristallites qui ont recristallisé au cours de la mise en œuvre. Le pic D



































Figure 2.3.: Technique de déconvolution des courbes de DSC
Protocole de déconvolution
1re étape La courbe expérimentale est déconvoluée entre B et D avec la somme d’une gaussienne
(partie B à C) et d’une lorentzienne (partie C à D).
2e étape Déconvolution de la partie entre A et B avec la somme d’une lorentzienne et l’équation
de la partie C-D obtenue à la première étape.
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3e étape Déconvolution de la partie entre D et E avec la somme d’une gaussienne et de l’équation
de la partie B-C obtenue à la première étape.
Les équations obtenues avec la seconde et la troisième étape sont intégrées respectivement entre
110 et 135 °C (température du pic B) et entre 145 (température du pic D) et 160 °C. L’équation
de la partie B-C est intégrée entre 135 et 150 °C et celle de la partie C-D entre 120 et 145 °C.
Les limites de cette technique sont atteintes lorsque les pics ne sont pas suffisamment distincts,
ce qui est le cas quand la poudre n’est que très peu fondue ou bien dans le cas inverse lorsqu’il
ne reste qu’une faible proportion de poudre native.
2.2.1.4. Détermination du taux de phase native dans le POM
Le POM ne présente pas un décalage de température entre la fusion à l’état natif et après
cristallisation depuis le fondu. Il n’est pas possible d’utiliser la même méthode que pour le
UHMWPE pour déterminer la proportion de polymère natif. En revanche on peut déterminer
l’enthalpie de fusion de la poudre native et la comparer à celle de la poudre recristallisée. Le
POM natif a une enthalpie de fusion d’environ 250 J/g ; après une cristallisation depuis le fondu
cette enthalpie n’est plus que d’environ 150 J/g (fig. 2.4). Ces deux valeurs vont être utiles au




























130 135 140 145 150 155 160 165 170 175 180 185 190 195
1er pic de fusion
Pic : 184,13 ℃
Début : 173,4 ℃
ΔH = 249,1 J/g
2nd pic de fusion
Pic : 182,2 ℃
Début : 173,1 ℃
ΔH = 143,4 J/g
Pic de cristallisation
Pic : 146,7 ℃
Début : 150,5 ℃
ΔH = 153,1 J/g
Figure 2.4.: Courbe de DSC de 130 à 195 °C à 10 °C/min (deux montées et une descente), sens
endothermique vers le haut
Après la mise en œuvre, une partie de la poudre native aura fondu puis recristallisé. Pour
calculer le taux de phase native χnatif , on utilise une loi des mélanges qui se base sur une règle
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avec ∆Hmesure´ l’enthalpie de fusion de matériau après la mise en œuvre, ∆Hnatif l’enthalpie
de fusion de la poudre native et ∆Hfondu l’enthalpie de fusion du matériau après la cristallisation
depuis le fondu.
2.2.2. Analyse visuelle
Lorsque l’on découpe des tranches de 1,5 mm d’épaisseur, on observe des variations de trans-
parence. En mesurant le taux de phase recristallisée, on a remarqué qu’elle correspondait à une
variation de ce taux.
Quand le matériau contient plus de 70 % de poudre native, il est totalement opaque. Pour un
taux de phase native entre 70 % et quelques pourcents, le matériau est légèrement transparent
avec une teinte blanchâtre. Totalement refondu, le matériau est quasiment transparent. Cette
variation de teinte permet de voir la répartition des zones plus ou moins fondues au sein du
matériau pour se faire une idée de l’homogénéité de la pièce.
2.2.3. Analyse thermogravimétrique (ATG)
2.2.3.1. Principe
L’analyse thermogravimétrique permet de suivre la perte de masse d’un échantillon au cours
du temps lors d’un traitement thermique. Cette technique peut être couplée à d’autres techniques
d’analyses pour identifier les composés qui s’échappent du matériau lors de sa dégradation avec la
température. L’échantillon de quelques milligrammes est placé dans un creuset lui-même posé sur
une balance de précision. Lors de la mesure, le four est balayé par un flux d’azote ou d’oxygène
selon que l’on souhaite avoir un milieu inerte ou non.
Cette technique a été utilisée pour avoir une idée de la stabilité thermique du POM et ainsi
connaître les conditions d’utilisation qui ne mènent pas à sa dégradation lors de la mise en œuvre,
principalement lors de l’étuvage avant la phase de frappes.
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2.2.3.2. Mode opératoire
Avant toute mesure, le creuset devant accueillir le matériau est nettoyé par pyrolyse. Il est
ensuite rempli avec 5 mg de poudre. Le traitement thermique comporte deux étapes. La première
consiste en une montée en température à 10 °C par minute jusqu’à 170 ou 180 °C. La seconde




Les essais de traction ont été réalisés sur une machine MTS équipée d’une cellule de force de
5 kN. Les éprouvettes de type haltère ont une longueur utile de 10 mm, une largeur de 3 mm,
l’épaisseur est d’environ 1,5 mm. La vitesse de déplacement de la traverse est fixée à 2 mm/min,
ce qui correspond à une vitesse de déformation initiale de 3, 3× 10−3 s−1. L’ensemble des essais
a été réalisé à température ambiante.
2.3.1.2. Sens de sollicitation
L’augmentation de la taille des lopins (nous sommes passés de pièces faisant 15 millimètres de
haut à des pièces de 30 millimètres) a permis d’extraire des échantillons dans le sens parallèle
à l’axe du lopin. On définit alors le sens horizontal qui est perpendiculaire à l’axe du lopin et
le sens vertical qui lui est parallèle (Fig. 2.5). Dans le sens horizontal, on définit également la







Figure 2.5.: Prise d’échantillons dans les tranches
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2.3.1.3. Paramètres obtenus
L’essai de traction permet d’avoir une idée du comportement mécanique global du matériau,
une estimation du module d’Young (bien que la VidéoTraction® soit plus adaptée à cette me-
sure), la contrainte d’écoulement, l’allongement à la rupture et la pente de durcissement si la
déformation est suffisante.
2.3.2. Flexion trois points
2.3.2.1. Conditions d’essais
Les essais de flexion ont été réalisés sur une machine MTS équipée d’une cellule de force de 5
kN (fig. 2.6). Les éprouvettes ont une épaisseur de 3 mm et une largeur de 6 mm. L’écartement
entre les deux points d’appui est de 25 mm. La vitesse de déplacement de la traverse est fixée à
0,5 mm/min ce qui correspond à une vitesse de déformation de 2, 7× 10−3 s−1. L’ensemble des






Figure 2.6.: Essai de flexion trois points
2.3.2.2. Paramètres obtenus
L’essai de flexion permet d’obtenir le module d’Young et d’avoir une idée de la déformation








avec D la distance entre appuis, F la force mesurée, b la largeur de l’éprouvette, e l’épaisseur
de l’éprouvette et Y la flèche mesurée.
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2.3.3. Essai brésilien
Cet essai est également connu sous le nom d’essai de résistance en traction par fendage. Lors
des campagnes d’essais, il nous est apparu nécessaire d’avoir un test simple et rapide pour avoir
une idée de la ductilité de nos pièces et modifier les paramètres du procédé afin de les réajuster
en cas de pièces au comportement fragile. L’intérêt de cet essai est qu’il est réalisable directement
sur le lopin et apporte une information qualitative sur le comportement (ductile ou fragile) de la
pièce obtenue.
L’essai brésilien (Fig. 2.7) consiste à placer un lopin dans une presse et à l’écraser jusqu’à ce
qu’il casse ou qu’il soit éjecté par glissement. La partie centrale de la pièce travaille en traction
et, pour une pièce fragile, la casse intervient rapidement. Si la pièce est ductile, elle se déforme







Figure 2.7.: Représentation de l’essai brésilien
2.3.4. Évaluation de l’hétérogénéité par micro-indentation
Au cours de nos recherches, nous nous sommes demandés comment nous pourrions caractériser
nos échantillons plus finement et plus rapidement qu’avec la combinaison des mesures en DSC
et des essais mécaniques avec l’idée de réaliser une cartographie. L’intérêt de cartographier une
pièce est d’avoir une information quantitative de son hétérogénéité. Il nous faut donc une ca-
ractérisation locale et non destructive permettant de remonter aux propriétés mécaniques et par
recoupement d’avoir une idée du taux de phase fondue. Pour cela nous nous sommes intéressés
à la micro-indentation.
La micro-indentation consiste à suivre la force résultante de l’enfoncement d’une pointe dans
un matériau. La force est également suivi lors de la décharge.
La figure 2.8 montre une courbe d’indentation. Elle se décompose en trois parties. Durant la
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charge l’indenteur s’enfonce dans le matériau. Le comportement est du type élasto-plastique. On
définit la force à laquelle l’indenteur arrête sa course (dans le cas présent elle est de 3 N). Vient
ensuite une étape de relaxation de contraintes pour éviter un rebond élastique au début de la
décharge. Par contre, notre micro-indenteur ne respecte pas complètement la consigne puisqu’il
ne devrait pas continuer à s’enfoncer une fois les 3 N atteint. À la décharge, le comportement
est purement élastique. Au début de cette partie, nous pouvons donc extraire une raideur qui est























Figure 2.8.: Exemple d’une courbe typique d’indentation avec un indenteur Vickers.
Pour nos essais, les paramètres choisis étaient :
– force maximale = 3 N
– temps de relaxation = 15 s
– vitesse de déplacement de l’indenteur = 1 µm/s
– indenteur de type Vickers
On note F la force mesurée, S la dérivée de la force en fonction de la position, A l’aire de










Du fait que le matériau n’épouse pas parfaitement la forme de l’indenteur, il faut corriger l’en-
foncement maximum que l’on mesure pour qu’il corresponde à la surface en contact en utilisant
la formule d’Oliver et Pharr [86] :
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hc = hmax− εFmax
S
L’aire est, dans le cas d’un indenteur Vickers : A = 24, 5× hc2
La limite élastique est reliée à l’épaisseur des lamelles cristalline. Ainsi, la dureté que l’on
mesure est dépendante de l’épaisseur des lamelles cristallines. Baltà-Calleja [87] propose une




Avec Hc la dureté du cristal, H0c la dureté d’un cristal d’épaisseur infinie, b un paramètre
prenant en compte l’énergie libre de surface et l’énergie de déformation plastique du cristal et lc
l’épaisseur des lamelles cristallines. Dans ce calcul, la dureté de la phase amorphe est négligée
car elle est bien plus faible que celle de la phase cristalline.
2.3.5. Spectroscopie mécanique (DMA)
2.3.5.1. Principe
La spectroscopie mécanique permet d’analyser les propriétés viscoélastiques d’un matériau en
mesurant son élasticité en fonction de la température ou de la fréquence. La sollicitation imposée
(contrainte ou déformation) pour la mesure est du type sinusoïdale, elle peut donc être définie





Compte tenu du comportement visqueux du matériau, la réponse est également sinusoïdale
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Les sollicitations étant de faible amplitude, le module dynamique complexe E∗ est alors calculé
par :
E∗ = E′ + iE′′ (2.8)
avec E′ = σ00 cosϕ et E
′′ = σ00 sinϕ.
Il en découle tanϕ = E
′′
E′ et |E| =
√
E′2 + E′′2.
Nous obtenons deux modules, E′ le module élastique et E′′ le module visqueux. Le déphasage
entre la sollicitation et la réponse permet de connaître le coefficient de frottement intérieur tanϕ
représentant la part d’énergie qui est dissipée.
2.3.5.2. Machine Gabo
Les mesures de DMA ont été effectuées sur une machine Gabo. Cette machine permet de faire
des mesures avec une fréquence de sollicitation allant jusqu’à 100 Hz. Cette machine permet des
sollicitations verticales.
La figure 2.9 donne les principaux organes de l’appareil. Le vérin permet d’ajuster la position
des mors et de garantir le contact avec l’échantillon. Le four permet de refroidir ou de chauffer
sur une plage de température comprise entre -100 °C et 200 °C. Différents mors sont disponibles
pour réaliser des mesures en flexion, en traction, en compression ou en cisaillement.
Le pot vibrant permet de solliciter l’échantillon sur une large gamme de fréquences avec une
grande précision de déplacement. Le balayage peut donc se faire en fréquence ou en température






Figure 2.9.: Machine de spectrométrie mécanique Gabo, le pot vibrant est masqué par la
carosserie
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Pour notre étude, les mesures ont été réalisées avec un balayage en température à partir de
120 °C jusqu’à 150 °C. La fréquence de sollicitation choisie est de 95 Hz car elle est proche de
la fréquence d’oscillation du bélier lors d’une frappe (voir la figure 1.2 page 112). Pour avoir
une sollicitation similaire à celle qui se rencontre lors de la mise en œuvre, les mesures ont été
réalisées en traction.
2.4. Caractérisation de la microstructure
La diffusion des rayons X permet de caractériser le matériau au niveau de la structure de
son réseau cristallin ou de sa morphologie semi-cristalline. Dans cette étude, les mesures ont
été effectuées en transmission (fig. 2.10). Ces observations peuvent se faire aux petits angles
(SAXS) ou aux grands angles (WAXS) en ajustant la distance entre l’échantillon et le détecteur.
L’analyse en transmission permet d’avoir accès au volume de l’échantillon et de s’affranchir des
effets de peau qui peuvent résulter de la découpe. L’échantillon est irradié par un faisceau de
RX. L’intensité diffusée est donnée en fonction de l’angle 2Θ mesuré entre le faisceau diffusé et
le faisceau incident. Le détecteur à deux dimensions permet de récupérer le spectre de diffusion.
Dans le cas d’un matériau isotrope les raies de diffusion ou de diffraction apparaîtront sur un
cercle. Dans le cas d’un matériau anisotrope, les raies n’auront pas la même intensité sur le
périmètre du cercle voire elles n’apparaîtront que sous la forme de taches. La répartition de
l’intensité en fonction de l’azimut permet de mettre en évidence une orientation soit des plans













Figure 2.10.: Dispositif de diffraction des rayon X (SAXS et WAXS), D est la distance entre
l’échantillon et le détecteur
Nous avons observé les échantillons sous deux directions (Fig. 2.11) : parallèlement à l’axe du
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Figure 2.11.: Modes d’observation des lopins
2.4.1. Conditions d’essais
Les mesures ont été réalisées sur l’équipement du laboratoire. La longueur d’onde du faisceau
incident est celle de la raie Kα du cuivre (λ = 1, 54 Å). Les spectres obtenus sont traités avec
le logiciel Fit2D 1 développé par l’ESRF de Grenoble qui permet de réaliser les intégrations
azimutales.
2.4.2. Diffusion des rayons X aux grands angles
La loi de Bragg relie Θ avec la distance interréticulaire dhkl (hkl représentent les indices de
Miller) :
2dhkl sinθ = nλ (2.9)
avec dhkl la distance interréticulaire, c’est-à-dire la distance entre deux plans cristallogra-
phiques, n l’ordre de réflexion et λ la longueur d’onde des rayons X.
Les spectres de diffraction permettent de caractériser la maille cristalline du PE en identifiant




















avec dhkl calculé avec la formule 2.9 et a, b et c les paramètres de la maille.
1. http://www.esrf.eu/computing/scientific/FIT2D/
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2.4.3. Diffusion des rayons X aux petits angles
La diffusion des RX aux petits angles est adaptée pour caractériser la microstructure des
polymères semi-cristallins et plus précisément une longueur caractéristique de répétition. Cette
technique met en évidence des objets de dimensions comprises entre le nanomètre et quelques
dizaines de nanomètres. Dans le cas du PE, la structure lamellaire donc l’empilement des cristal-
lites est la longueur caractéristique de répétition. On peut donc avoir accès à la longue période
(Lp) qui est l’addition de l’épaisseur de la couche amorphe et de l’épaisseur d’une lamelle.
L’intensité est exprimée en fonction de la norme du vecteur de diffusion q = 4pisinΘ/λ. En
intégrant l’intensité corrigée par le facteur de Lorentz en fonction de q on obtient une courbe
présentant un maximum (qmax). À partir de la position de qmax , on obtient la périodicité des





À l’aide du taux de cristallinité obtenu par DSC, on peut avoir une estimation de l’épaisseur





avec ρ la masse volumique du matériau, ρc la masse volumique du cristal et χc le taux de
cristallinité.
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Troisième partie .
Améliorations et évolutions du
procédé
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Dans cette partie nous évoquerons les actions effectuées pour améliorer la reproductibilité du
procédé, les qualités des pièces produites et la durée de vie des différentes parties de l’outillage.
Enfin nous aborderons succinctement la nouvelle version de l’outillage.
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1. Améliorations du procédé
1.1. Température et temps d’étuvage
Avant d’être versée dans la matrice, la poudre est préalablement étuvée pour que sa tempéra-
ture soit proche de celle de l’outillage. La température d’étuvage va donc dépendre du polymère
qui est transformé. Grâce à cette étape, le temps d’homogénéisation de la poudre est réduit.
1.1.1. Cas du polyéthylène
Le temps d’étuvage est de l’ordre de 30 minutes à 100 ou 110 °C pour le polyéthylène selon
la température de l’outillage qui a été choisie. Pour le PE, cette étape ne pose pas de problème
particulier bien qu’il soit préférable de limiter la durée pour éviter l’oxydation du polymère.
1.1.2. Cas du polyoxyméthylène
Cette étape d’étuvage est plus critique car le POM se dégrade très facilement à proximité de
sa température de fusion. Ce phénomène est d’autant plus exacerbé que le polymère est sous
forme de poudre ce qui conduit à avoir une grande surface d’échange.
Il a donc été nécessaire de connaître le temps de stabilité du polymère à des températures
proches de son point de fusion. Par analyse thermogravimétrique, nous avons déterminé le temps
à partir duquel le polymère commençait à se dégrader. La figure 1.1.a représente la perte de
masse en fonction du temps pour du POM lors d’un chauffage de 30 à 180 °C à 10 °C/min
puis d’un maintien à température pendant 45 minutes sous différentes atmosphères (azote en
bleu, mélange azote et oxygène en rouge, oxygène en vert). Une fois à 180 °C, quelques minutes
suffisent pour que la dégradation du polymère commence.
La même expérience a été menée à une température de 170 °C seulement sous oxygène (fi-
gure 1.1.b) et nous voyons que la dégradation du polymère n’intervient qu’au bout de 35 minutes.
Nous avons décidé, dès lors, d’étuver la poudre à 170 °C pendant 15 minutes avant de la placer
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(a) Perte de masse du POM protégé (1,5 % additif)
sous différentes atmosphère
(b) Perte de masse (trait plein) du POM en fonction
du temps sous O2
Figure 1.1.: Perte de masse du POM en fonction du temps et de la température (trait
discontinu)
dans la matrice.
1.2. Précompaction de la poudre avant les frappes
Dans le but d’améliorer l’homogénéité des lopins, il est nécessaire que la température de la
poudre soit la plus homogène avant de commencer les frappes. Pour déterminer le temps néces-
saire à cette homogénéisation, nous avons réalisé un montage permettant de mesurer la tempé-
rature de la poudre en plusieurs points. Comme le montre la figure 1.2, la prise de température
se fait en cinq points : deux points situés à proximité de la matrice, deux points à une distance





Figure 1.2.: Montage pour la mesure de température de la poudre pendant la précompaction
Tout d’abord, nous avons mesuré le temps d’homogénéisation de la température de la poudre
de PE non compactée (Fig. 1.3.a) en trois points (au centre, à la moitié du rayon et au bord).
Nous voyons que la vitesse de montée en température est faible, au centre de la cavité il faut
environ 1500 secondes (25 min.) pour que la température s’élève de 20 °C et que l’écart de
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température entre le bord et le centre n’évolue plus. La poudre s’avère donc être un bon isolant
et il n’est guère concevable de se placer dans de telles conditions.
La figure 1.3.b donne l’évolution de la température de la poudre en ces cinq points sous une
pression de 60 MPa au cours du temps. Comme précédemment, la température au centre de
la poudre est la plus lente à atteindre la température de consigne. À partir de 150 secondes,
la différence de température entre le point le plus froid et le plus chaud n’évolue presque plus.
Pour nos essais, nous avons fixé le temps de précompaction à 180 secondes car la température
habituellement utilisée pour le PE est plus faible que celle de cette manipulation et qu’au-delà
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(b) Poudre compactée sous une pression de 60 MPa
Figure 1.3.: Suivi de température dans la poudre d’UHMWPE. À droite le schéma des positions
des différents thermocouples.
En plus de l’homogénéisation de la température, la précompaction permet d’évacuer une partie
de l’air qui est contenu dans la poudre. Le protocole qui a été choisi est de comprimer sous 60
MPa une première fois la poudre sans rondelle (nous verrons son rôle plus en détail dans la section
suivante) pour qu’un maximum d’air puisse sortir ; ensuite la précompaction se fait pendant trois
minutes avec une rondelle. La hauteur de poudre dans la matrice après la précompaction permet
de fixer le zéro de la presse.
1.3. Gestion de l’étanchéité
L’étanchéité au niveau de la matrice reste problématique car il faut trouver un compromis
entre l’évacuation de l’air emprisonné dans la poudre lors de la précompaction et l’extrusion
de la poudre lors des impacts. L’évacuation de l’air est importante pour éviter la formation de
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porosités. L’extrusion de la poudre lors des impacts peut être à l’origine de l’endommagement
de l’outillage. En effet la poudre extrudée peut modifier l’alignement du poinçon et ensuite les
coups ne sont plus portés parallèlement à l’axe de la matrice.
L’ajustement du jeu entre le poinçon supérieur et la matrice ne permet pas d’avoir une étan-
chéité suffisante, d’autant qu’il évolue si des retouches sont effectuées sur l’outillage suite à un
grippage par exemple. La solution retenue pour pallier ce problème a été l’ajout de rondelles en
bronze entre la poudre et les poinçons inférieur et supérieur. La rondelle la plus sollicitée étant
celle qui se situe entre la poudre et le poinçon supérieur.
Dans un premier temps nous avons mis en place des rondelles de bronze de forte épaisseur
(10 mm). Le choix s’est porté sur ce métal pour sa malléabilité. Lors des impacts, il se déforme
et apporte une bonne étanchéité. Les pièces obtenues étaient très hétérogènes, il existait un fort
gradient de phase recristallisée entre le haut de la pièce totalement fondu et le bas qui l’était peu.
De plus, la présence de cette rondelle épaisse nous obligeait à nettement augmenter la quantité
d’énergie pour obtenir un taux de phase refondu suffisant. Il s’est avéré que cette rondelle était
trop étanche, une partie de l’air contenu dans la poudre était donc conservée. Lors des impacts, ce
volume d’air emprisonné à proximité de la rondelle chauffait préférentiellement en même temps
que la poudre adjacente entraînant sa fusion. Une fois la poudre fondue, elle dissipe une grande
partie l’énergie de l’impact sous forme de chaleur empêchant la poudre non fondue de s’échauffer
du fait des impacts. Il est ainsi apparu un front de matière fondue. Nous supposons également
que la rondelle déformée par les chocs était bloquée empêchant la transmission de l’énergie à la
poudre.
Nous avons alors choisi de diminuer l’épaisseur de la rondelle. Ceci a permis de diminuer l’hé-
térogénéité des pièces mais également d’atteindre des taux de phase recristallisée plus importants
en avec une énergie apportée moindre. La rondelle mince permet également d’éviter l’extrusion
de la poudre lors des impacts. La contre-partie est qu’elle a tendance à plus se déformer plas-
tiquement : au bout d’un certain nombre d’essais l’étanchéité devient telle qu’un remplacement
s’avère nécessaire.
On remarque donc que la gestion de l’étanchéité reste un point critique du procédé et actuel-
lement nous n’avons pas de meilleure solution que l’utilisation d’une rondelle pour la gérer.
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1.4. Post-compaction
Au niveau de l’outillage, la phase d’éjection s’opère par un abaissement de la matrice sur le
poinçon fixe pour permettre la récupération de la pièce. Ce déplacement induit des frottements
relativement importants entre la pièce et la paroi de la matrice. À ce moment du procédé, notre
matériau est en partie ou totalement fondu ce qui fait que sa tenue mécanique n’est due qu’à sa
viscosité. Pour la majorité des grades de polyéthylène que nous avons transformés, l’éjection ne
pose pas de difficulté ce qui n’est pas le cas pour le GHR 8110. Sa masse molaire (600 000 g/mol)
ne lui confère pas une viscosité suffisante pour ne pas se déformer lors de l’éjection comme on
peut le voir sur la figure 1.4.
Figure 1.4.: Lopin en GHR 8110 déformé après l’éjection
Après la séquence de frappes, il est possible de faire refroidir la pièce dans la matrice en main-
tenant une pression de 60 MPa. Cette étape dure quinze minutes, le temps que la température
baisse suffisamment. La post-compaction est bénéfique sur plusieurs points :
– les cotes sont mieux tenues ;
– il est possible de travailler avec des polymères de plus faible masse en évitant la déformation
du lopin lors de l’éjection ;
– les porosités sont diminuées.
L’inconvénient de la post-compaction est qu’elle nécessite du temps puisqu’il faut ajouter à la
durée du refroidissement la remontée de la température de l’outillage à la consigne pour faire
l’essai suivant.
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2. Amélioration de l’outillage
2.1. Aspect thermique
Cet aspect du procédé a fait l’objet de nombreuses améliorations par étapes successives. Il
fallait s’assurer des conditions de température identiques pour les essais successifs et améliorer
l’isolation de l’outillage en limitant les fuites de chaleur.
2.1.1. Prise de température au niveau de la matrice
La prise de température au niveau de la matrice intervient à deux niveaux : la régulation
thermique de la matrice et la détermination de la température au début d’un essai.
La régulation de la température de la matrice a été améliorée en fixant correctement le ther-
mocouple de contrôle dans la matrice pour que la mesure se fasse dans des conditions identiques
tout au long d’une campagne d’essais.
Le relevé de la température à l’intérieur de la matrice se faisait à l’aide d’un thermocouple
semi-rigide qui ne permettait pas d’avoir une bonne reproductibilité. Il a été remplacé par un
thermocouple à lame monté sur une canne rigide qui permet de mesurer la température au
même endroit. De plus, une pression est appliquée sur le thermocouple, au moyen d’un ressort,
permettant de toujours plaquer la lame contre la matrice (Figure 2.1).
2.1.2. Amélioration de l’homogénéité thermique
Les améliorations se sont opérées en plusieurs étapes. Tout d’abord la matrice a été isolée
thermiquement du reste de l’outillage en la plaçant sur des plots en céramique, puis en l’isolant
au moyen d’un habillage textile. Enfin, la forme du poinçon inférieur a été adaptée pour que
sa température puisse être régulée par un collier chauffant et une plaque isolante a permis de
limiter le flux de chaleur avec le reste du bâti.
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Figure 2.1.: Prise de température de la matrice
2.2. Alignement
Un point clé, dans la longévité de l’outillage, est l’alignement entre les différentes parties
mobiles. Il faut prêter attention à la coaxialité du poinçon supérieur et de la matrice. Également
il faut veiller à ce que les coups portés par le bélier soit bien verticaux et sur le même axe que la
matrice et le poinçon supérieur.
Plusieurs actions préventives et correctives ont été mises en place, il s’agissait de vérifier le
centrage et le parallélisme de la bague de guidage ainsi que la reprise des surfaces de frappe du
bélier et de l’enclume.
2.3. Nouvel outillage
La nouvelle version de l’outillage est, dans son principe, identique à celle présentée ici. Les
améliorations se situent au niveau du chauffage des différents éléments, la matrice est désormais
fixe et le poinçon inférieur est mobile, la pression lors des étapes de pré-compaction et de post-
compaction peut être contrôlée. Elle peut également avoir lieu en dehors de la matrice dans deux
demi-coquilles dont la température est régulée. Le procédé est en grande partie automatisé, seul
le remplissage et la récupération de la pièce nécessitent l’intervention d’un opérateur. La qualité
du guidage a été prise en compte dans la conception de l’outillage et les surfaces permettant un
meilleur alignement du poinçon supérieur ont été augmentées.
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Quatrième partie .
Défauts, hétérogénéités et
anisotropie des pièces obtenues par
CGV
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Les travaux de D. Jauffrès [15, 16] ont montré qu’il était possible d’obtenir des propriétés
mécaniques différentes (module d’Young, limite élastique, allongement à la rupture) en jouant
sur le taux de matière fondu, celui-ci étant réglé par les paramètres du procédé. Le choix des
paramètres fait que le comportement du matériau va du fragile au ductile et c’est un des points
forts de la CGV. Cependant, ces résultats ont été obtenus sur des éprouvettes découpées au
centre de la pièce et ne garantissent pas que la pièce :
– soit homogène, c’est-à-dire avec un taux de phase recristallisée identique dans tout le volume ;
– soit exempte de défauts (retassures, porosités d’origines variées, etc.) ;
– ne présente pas d’anisotropie des propriétés.
Le but de ce chapitre est donc d’examiner ces aspects sur des lopins relativement massifs (dia-
mètre de 53 mm, hauteur de 30 mm alors qu’auparavant la hauteur était de l’ordre de 15 mm). La
hauteur plus importante des lopins offre la possibilité d’extraire des éprouvettes de traction selon
deux directions perpendiculaires (cf. partie techniques expérimentales) et également de prélever
jusqu’à trois éprouvettes de traction dans la hauteur (voir 2.3.1.2 page 57).
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1. Homogénéité du taux de phase
recristallisée
1.1. Techniques utilisées
Les expériences ont été menées sur du UHMWPE (GUR 4113) pour lequel il s’est avéré relati-
vement aisé de faire varier le taux de phase recristallisée, en modulant le nombre de coups, entre
quelques dizaines de pourcents et 100 %. Notons cependant qu’avec un taux de phase recristalli-
sée très faible, la cohésion du matériau est seulement due à l’encastrement des grains de poudre
entre-eux et les propriétés mécaniques sont alors mauvaises. Plusieurs techniques expérimentales
ont été utilisées pour déterminer le taux de phase recristallisée :
– la DSC par la mesure quasi directe de ce taux (voir techniques expérimentales page 53).
Cependant, cette mesure n’est pas extrêmement locale (échantillons cylindriques de 3 mm
de diamètre et 1,5 mm d’épaisseur) et assez difficile à utiliser de manière intensive car le
découpage des tranches dans le lopin, la durée de la mesure et le traitement numérique des
données permettant de calculer le taux de phase recristallisée sont longs ;
– l’observation micrographique de tranches découpées dans les différents lopins. Cette tech-
nique donne rapidement une vue qualitative assez grossière de l’homogénéité du taux de
refondu, en effet lorsque la quasi-totalité de la matière a refondu, l’échantillon devient trans-
parent, alors qu’il reste opalescent en-dessous.
Compte tenu de la relative lenteur de la mesure du taux de matière recristallisée par DSC
et l’aspect seulement qualitatif des observations micrographiques, nous avons tenté d’avoir des
mesures locales de ce taux par des mesures de micro-indentation. Les mesures effectuées étaient
dispersées et non exploitables quantitativement. Cette dispersion s’explique par le fait que l’état
de surface n’est pas suffisamment bon puisqu’il correspond à celui après le passage de la scie fraise
lors de la découpe. Cependant avoir un état de surface parfait sur l’ensemble de la superficie
d’une tranche est difficilement atteignable. D’autant plus que la découpe puis le polissage de
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l’échantillon modifient localement le PE et par conséquent les propriétés de surface s’en trouvent
affectées.
1.2. Influence de l’air présent dans l’outillage
L’étape de précompaction se décompose en deux parties. Tout d’abord la poudre est tassée une
première fois sous une pression de 60 MPa, sans rondelle d’étanchéité supérieure, afin d’évacuer
au maximum l’air emprisonné entre les grains de poudre. À ce stade, le lopin a une densité très
proche de la densité maximale. La rondelle est ensuite placée au-dessus de la poudre pour parfaire
l’étanchéité de l’outillage avant l’application à nouveau de 60 MPa afin d’accélérer l’homogénéi-
sation de la température de la poudre dans la matrice. Cette opération peut emprisonner de l’air
dans la cavité de la matrice. L’air restant entre la rondelle supérieure et la poudre compactée sera
donc comprimé lors d’un impact ; cette compression donnera lieu à une élévation de température










Figure 1.1.: Schématisation de l’air qui est comprimé au-dessus de la poudre après la
précompaction
Le risque est donc de chauffer préférentiellement la poudre située à proximité et donc que le
matériau soit plus fondu dans la partie supérieure. La figure 1.2 illustre ce phénomène d’après un
essai CGV réalisé avec une rondelle de 10 mm qui conduit à une étanchéité trop forte et empêche
une évacuation de l’air (voir 1.3 page 70).
La partie supérieure de la pièce est entièrement refondue sur environ 5mm d’épaisseur alors
que dans le reste de la pièce, le taux de poudre native est plus important. Nous avons donc une
pièce avec deux parties : une qui a totalement fondu et qui est donc ductile ; une autre contenant
de la poudre native et donc qui est plus rigide voire qui peut manquer de cohésion si le taux
phase recristallisée est trop faible. Par la suite et dans le but de limiter cet effet au maximum,
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Figure 1.2.: Effet de la rondelle de 10 mm
nous avons utilisé des rondelles moins épaisses (1 mm).
1.3. Poudre en contact avec la matrice ou les poinçons (bords du
lopin)
Une fois compactée, la poudre s’échauffe lors des impacts par dissipation viscoélastique (voir
modélisation page 109) pour, au moins, atteindre la température de fusion (145 °C dans le cas
du UHMWPE natif). Sa température devient alors supérieure à celle des parois qui l’entourent
et qui sont régulées à une température fixe inférieure à la température de fusion (115 °C). Il
peut donc se produire un transfert de chaleur depuis l’échantillon vers les parois, créant ainsi
un gradient de température allant de la paroi vers l’intérieur du lopin. Or paradoxalement il
apparaît que, près de la matrice, les lopins présentent une zone un peu plus fondue que le reste
de l’échantillon. Ce phénomène ne se produit pas pour les zones en contact avec les poinçons
supérieur et inférieur. Les micrographies 1.3a et 1.3b permettent effectivement d’observer une
zone transparente de quelques millimètres d’épaisseur faisant le tour du lopin. La largeur de cette
zone varie suivant la hauteur du lopin, elle est plus large sur le haut que sur le bas. Pour l’essai
à 30 coups, cette zone s’estompe vers le bas de la pièce.
Pour expliquer la présence d’une bande totalement fondue, la seule explication rationnelle
semble résider dans une déformation plus importante de l’échantillon dans ces zones et puisque
l’échauffement du matériau est directement relié au taux de déformation (voir modélisation à la
page 109), l’élévation de température se ferait préférentiellement dans ces zones plus fortement
sollicitées. On peut expliquer la plus grande déformation de la poudre près de la matrice soit par
des effets « fontaine » dus à des « accrochages » sur les parois (une particule restant partiellement
accrochée sur la paroi sera plus fortement cisaillée lors des impacts, notamment lors des premiers
impacts qui densifient fortement le matériau), soit par la déformation de la matrice sous l’effet
de l’impact qui va également jouer sur le taux de cisaillement (fig. 1.4).
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(a) 30 coups (b) 50 coups
(c) 62 coups
Figure 1.3.: Photographies de tranches issues d’essais avec différents nombres de coups
Ces phénomènes peuvent être aussi accentués par la présence d’un gradient de quelques degrés
entre le centre et le bord du lopin avant de commencer les frappes. Lors de la précompaction, les
mesures de températures in-situ indiquent l’existence d’un gradient de quelques degrés entre les
bords de l’échantillon et sa température au centre (voir fig. 1.3 page 70).
Pour éviter ce phénomène, il pourrait être envisagé d’étuver la poudre à la température de mise
en œuvre pour uniformiser la température dans la poudre. Malheureusement, ceci se ferait au
détriment de la cadence de production car l’homogénéisation de la température dans la poudre
est longue.
Si la pièce finale nécessite un usinage, la présence d’une zone plus fondue ne constitue pas
forcément un handicap. Dans le cas contraire, il faut tenir compte de ce gradient si les surfaces
(dureté ou résistance à l’usure par exemple) sont mises à contribution.
1.4. Gradient dans la hauteur du lopin
Les mesures en DSC montrent qu’il existe un gradient de matière refondue en fonction de la
hauteur dans l’échantillon. Sur la figure 1.5, on peut voir que l’amplitude du gradient dépend
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(a) Cisaillement et déformation de la matrice
Eﬀet « fontaine »
(b) Effet « fontaine »
Figure 1.4.: Hétérogénéités de cisaillement dans le lopin
essentiellement du nombre d’impacts si les autres paramètres du procédé sont identiques. Pour
l’essai à 34 coups, le taux de phase recristallisée passe de 33 % à 56 % entre le haut et le bas de
la pièce. Dans le cas de l’essai à 46 coups, ce taux passe de 66 % à 91 %. À 62 coups, il n’y a pas
de gradient puisque la poudre a été entièrement fondue lors de la mise en œuvre.
Haut Milieu Bas


































Figure 1.5.: Variation du taux de phase recristallisée en fonction de la position dans le lopin et
du nombre de coups
Évidemment en augmentant le nombre d’impacts la proportion de matière refondue augmente,
arrive progressivement à 100% et le gradient tend alors à s’estomper. Ceci met en évidence
qu’il est difficile, à l’heure actuelle, d’envisager de produire des pièces avec un taux de phase
recristallisée réduit car Il risque de coexister dans la pièce des zones fragile voire ayant un
manque de cohésion et des zones ayant un ductile. Nous reviendrons sur cet aspect lorsque nous
étudierons les propriétés mécaniques en liaison avec ces taux de refondu.
Cette variation du taux de phase cristallisée en fonction de la position est difficilement ex-
plicable par un gradient de la déformation de la poudre lors des impacts qui suivrait la même
tendance car cela signifirait que le bas de la pièce se déformerait plus que le haut. Au niveau
de ces déformations, on peut penser que le plan médian perpendiculaire à l’axe de symétrie du
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lopin est un plan de symétrie. Il apparaît plus logique de penser que l’origine de cette évolution
du taux de phase recristallisée provient d’un gradient de température. En effet, la partie basse
du poinçon supérieur, qui est en contact avec la rondelle lors des impacts, est partiellement
dans l’air avant les frappes, elle peut donc avoir une température inférieure à la température
de consigne et conduire à la formation d’un gradient dans la poudre pendant la précompaction.
Ce gradient n’a pas été mesuré à cause des difficultés expérimentales (déplacement des thermo-
couples durant la compaction), mais il doit néanmoins exister. Ce problème pourrait être réglé
par un meilleur ajustement des températures des poinçons inférieur et supérieur et par un temps
de pré-compaction plus long. Cependant, ces résultats montrent la grande sensibilité du procédé
à tout gradient, même assez faible, avant la séquence de frappes. Ce n’est pas rédhibitoire pour la
CGV, mais cela indique que les procédures pour arriver à des résultats fiables et reproductibles
seront sans doute délicates à mettre au point.
Cette sensibilité du résultat des frappes aux conditions initiales, donc au gradient de tempé-
rature présent dans l’échantillon avant les frappes, est un peu surprenante. En effet, la capacité
calorifique du polyéthylène sur la plage de température du procédé (entre 120 et 145 °C) est de
l’ordre de 2 J/K/g, ce qui suppose d’apporter environ 50 joules par gramme de poudre pour at-
teindre la température de fusion (passage de 120°C à 145°C). Or l’enthalpie de fusion d’un cristal
de polyéthylène est de 290 J/g, donc avec un taux de cristallinité de 70 % (cas de la poudre
native) cela représente une énergie de 200 J/g environ pour fondre complètement la poudre. La
fusion de la partie cristalline du matériau demande une énergie 4 fois supérieure à celle pour
élever la poudre de la température de départ à celle de fusion. Un gradient de 5°C (gradient
envisageable sur les échantillons avant les frappes à la vue des mesures effectuées) correspond,
en énergie, à faire fondre 5 % de cristal. Or les taux de refondu varient dans des proportions
bien plus grandes. Nous reviendrons plus en détail dans le chapitre 1 page 109 sur ce résultat
qui semble paradoxal.
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2. Défauts macroscopiques et
microscopiques dans les lopins
Ces défauts sont en fait des porosités qui se présentent sous deux formes différentes sur les
micrographies des lopins. Elles apparaissent sous forme de trous dans les cas les plus extrêmes
ou sous forme de taches blanches qui donnent un effet de mouchetage plus ou moins étendu. Les
images de la figure 1.3 mettent également en évidence quelques cas d’hétérogénéités que nous
avons rencontrés. Pour l’essai à 30 coups, le haut de la tranche est très mouchetée, dans cette
zone le taux de poudre native est important (de l’ordre de 70 %). L’origine de ce mouchetage
serait due à la présence de porosités et d’une grande quantité de poudre native. Ce mouchetage
n’apparaît pas sur l’essai à 50 coups qui présente d’un taux de poudre native plus faible et surtout
pour lequel une post-compaction a été effectuée avant l’éjection. Finalement, l’essai à 62 coups
donne un échantillon entièrement refondu présentant des porosités préférentiellement situées sur
le haut de la pièce.
La différence d’apparence de ces défauts réside dans leur taille qui diffuse plus ou moins la
lumière. La forme sous laquelle on observe ces défauts dépend du taux de phase recristallisée.
Plus ce taux augmente moins le mouchetage est important mais les porosités deviennent sont plus
grosses. Comme le montre la figure 2.1, les porosités peuvent atteindre un diamètre de plusieurs
millimètres dans le cas du GHR 8110 qui est le grade de plus faible masse molaire que nous avons
utilisé (les rayures correspondent aux traces d’usinage). Il est à noter que ces défauts ne sont
concentrés que sur la partie haute de la pièce et ne sont pas présents sur les bords.
L’origine de ces défauts peut provenir de deux phénomènes. Tout d’abord, lors du remplissage
de la matrice, la poudre présente une densité apparente d’environ 0,5 alors que la densité du
polyéthylène est proche de 1. Le volume de la poudre est donc composé pour moitié d’air. Lorsque
la poudre est comprimée lors de la phase de pré-compaction, l’air ne peut s’échapper que par
l’espace laissé par le jeu entre le poinçon et la matrice. Une partie de l’air peut rester emprisonnée
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Figure 2.1.: Porosités macroscopiques sur un lopin en GHR 8110 déformé par l’éjection
localement du fait de la création de voûtes plus ou moins étanches et de la disparition d’un chemin
vers l’extérieur. Après la précompaction, ce volume d’air occupe un volume très faible car si tout
le volume d’air initial était conservé, la compression à 60 MPa le réduirait d’un facteur proche
de 600. Celui-ci serait quasiment indétectable par nos mesures de compacité. Après les frappes,
lors de l’éjection, les contraintes sont en partie relâchées et l’air comprimé peut se détendre. Ce
phénomène conduit à l’observation de bulles sphériques dans les matériaux totalement refondus
et bien frittés, cependant la répartition de ces défauts devrait être assez homogène ce qui n’est
pas le cas. En conclusion la présence de défauts dus à de l’air comprimé lors de la phase de pré-
compaction n’est pas à exclure, mais ne représente sûrement pas la majorité des défauts visibles
sur les micrographies.
De plus, le polyéthylène présente une assez forte différence de densité entre l’amorphe et le
cristal (environ 10%). Après éjection du lopin, les calories sont évacuer par sa surface (fig. 2.2).
Comme la forme de la pièce est maintenant définitive, lors de la recristallisation de la partie
fondue des vides vont se créer car le cristal est pluse dense que l’amorphe. Ce phénomène, bien
connu sous le nom de retassure, apparaît obligatoirement pour des pièces relativement massives
avec des refroidissements du type de celui décrit précédemment. La forme de ces porosités est
plus complexe que dans le cas des défauts provoqués par la présence d’air comprimé, car elle est
liée à la croissance cristalline.
Il est à remarquer qu’il est possible d’éliminer ces défauts par une post-compaction. En effet
si la recristallisation, après les frappes, est effectuée sous une pression suffisante, aucun des deux
phénomènes (mouchetage et retassures) précédemment décrits ne pourra se produire.
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Évacuation des calories lors du refroidissement
Figure 2.2.: Refroidissement d’un lopin
2.1. Défauts nanoscopiques dans les échantillons
Il peut exister des défauts dans les échantillons CGV à des échelles beaucoup plus petites donc
indécelables directement. Ces défauts proviennent de la subsistance des interfaces des grains de
poudre primitifs. Celles-ci sont plus ou moins effacées (en fonction des paramètres « procédé »)
par la diffusion des macromolécules ou la formation de cristallites communes à deux anciens grains
(co-cristallisation). Nous n’étudierons pas dans ce chapitre ces défauts, qui par leur importance
feront l’objet d’un chapitre spécifique.
2.2. Conséquences de la non-homogénéité du taux de refondu et
de la présence de défauts sur le comportement mécanique
Dans ce paragraphe, il ne s’agit pas d’étudier le comportement mécanique en fonction du taux
de refondu mais d’examiner les conséquences de la non-homogénéité du taux de refondu et de
la présence de défauts dans un lopin afin de voir si cela peut être acceptable d’un point de vue
pratique. Pour ce faire, nous avons effectué des essais de traction sur des éprouvettes découpées
dans le sens horizontal (voir figure 2.5 page 57).
Nous avons tout d’abord testé un échantillon présentant à la fois un fort gradient de refondu
(33 % de refondu en haut de l’échantillon et 56 % en bas) et un taux de refondu moyen assez
faible (environ 40 %).
La figure 2.3 montre les résultats obtenus sur trois échantillons prélevés en haut, au centre et
en bas du lopin. Seule l’éprouvette présentant un taux de refondu supérieur à 50% (éprouvette
du bas) possède des propriétés mécaniques acceptables : le module élastique est de l’ordre de
1,2 GPa, donc bien supérieur à celui du Tivar (0,7 GPa), la déformation vraie à la rupture est
de 0,4. Celle-ci est bien inférieure à celle du Tivar (produit industriel obtenu par compression
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(b) Lopin de 46 coups
Figure 2.3.: Essais de traction dans le sens horizontal
à chaud qui nous sert de référence), mais le matériau n’est pas fragile. Par contre, pour les
échantillons prélevés au centre et en haut du lopin le module élastique (0,6 GPa) est inférieur à
celui du Tivar et les déformations sont elles aussi très réduites (inférieures à 15 %). On retrouve
les résultats obtenus dans la thèse de D. Jauffrès : lorsque le taux de refondu est trop faible,
il n’y a pas percolation des zones fondues et le comportement mécanique devient très mauvais
aussi bien en termes de propriétés élastiques qu’en termes de comportement à faibles et fortes
déformations.
On constate donc qu’il est dangereux de viser un taux de refondu proche de 50 % afin de
favoriser l’obtention d’une pièce avec de hautes propriétés élastiques, le risque est grand d’obtenir
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dans le lopin des taux de phase recristallisée trop faibles pour le rendre utilisable.
Nous avons testé un lopin (46 coups) avec un gradient toujours conséquent mais avec un taux
de refondu nettement plus élevé (figure 2.3b).
L’échantillon prélevé en bas du lopin (taux de refondu de 90 % environ) présente un module de
0,8 GPa, un peu supérieur à celui du Tivar mais avec une déformation à la rupture qui devient
importante (1,2). L’échantillon prélevé en haut possède un comportement élastique, et à faibles
déformations, nettement supérieur à l’échantillon prélevé en bas mais avec une déformation à la
rupture nettement plus faible (0,7). Les résultats sont cohérents avec ceux de D. Jauffrès, qui
montre que lorsque le taux de refondu diminue, tout en restant au-dessus du seuil de percolation
évoqué précédemment, les propriétés élastiques augmentent. Le même constat est fait pour la
limite élastique et la contrainte pour une déformation donnée par contre la déformation à la
rupture diminue.
En revanche, l’éprouvette prélevée au centre a un comportement singulier : elle devrait avoir des
propriétés mécaniques intermédiaires entre les deux éprouvettes précédentes. Pourtant sa limite
à la rupture est beaucoup plus faible qu’attendu. L’explication d’un tel comportement semble
résider dans la présence de défauts contenus prioritairement dans le centre du lopin (retassures),
lesquels défauts affectent fortement le comportement mécanique et ne sont donc pas acceptables.
La même constatation peut être faite sur un échantillon ne présentant plus de gradient car tout
































Figure 2.4.: Essais de traction sur le lopin de 62 coups
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Les éprouvettes découpées en bas et en haut de ce lopin présentent les propriétés mécaniques
attendues (proches de celles du Tivar) bien que l’éprouvette du haut ait un durcissement plus
important que celle du bas, par contre l’éprouvette prélevée au centre présente des propriétés
catastrophiques. La présence de retassures de taille millimétrique (sachant que l’épaisseur de
l’éprouvette est de 1,5 mm) est probablement à incriminer.
En conclusion on constate donc, que dans la configuration actuelle du procédé, qu’il faut un
taux de refondu moyen assez élevé (au moins supérieur à 70 %) pour ne pas subir une influence
trop néfaste du gradient de refondu à l’intérieur de l’échantillon obtenu par CGV. Une voie
d’amélioration est l’optimisation du contrôle des températures de la matrice et des poinçons et
du temps de chauffage de la poudre. De plus, dès l’instant où le lopin possède des dimensions
importantes l’apparition de retassures est inévitable rendant inutilisable le matériau obtenu. Il
devient donc indispensable d’opérer une post-compaction avant l’éjection afin de réaliser une
cristallisation sous pression et éliminer ces retassures.
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3. Anisotropie des propriétés
Une anisotropie des propriétés mécaniques peut exister dans les lopins élaborés par CGV. En
effet, lors du refroidissement, la cristallisation s’opère de la périphérie de l’éprouvette vers son
centre et ceci peut conduire à l’existence de textures cristallines et de contraintes résiduelles. La
figure 3.1 permet de comprendre l’origine de ces textures et de ces contraintes résiduelles.
Directions privilégiées de 
croissance cristalline
Contraintes de traction
Figure 3.1.: Croissance cristalline et contraintes résiduelles dans un lopin
Les figures 3.2 et 3.3 montrent les courbes de traction obtenues dans des éprouvettes taillées
dans le sens vertical (voir figure 2.5 page 57). Deux éprouvettes sont extraites à proximité du
bord d’une tranche, deux à une position intermédiaire et une au centre.
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(b) Lopin de 46 coups
Figure 3.2.: Essais de traction dans le sens vertical
Pour les essais à 34 et 46 coups, le gradient de taux de phase recristallisée est d’environ
25 %. Dans les deux cas, les propriétés mécaniques dans le sens horizontal sont meilleures. Pour
l’essai à 34 coups, la sollicitation dans le sens vertical conduit à des propriétés mécaniques assez
catastrophiques. La rupture intervient très tôt et la contrainte pour un allongement donné est le
plus souvent inférieure à celle mesurée dans le sens horizontal. Dans le sens vertical, une bonne
partie de l’éprouvette contient une forte proportion de poudre native qui nuit à la cohésion. C’est
également le cas pour l’essai à 46 coups mais dans des proportions moins importantes. Entre 34
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et 46 coups, on voit une amélioration des propriétés mécaniques en faveur du nombre de coups
le plus élevé.
On met en évidence, par une faible ductilité, les conséquences d’un taux de phase recristallisée
trop faible et de la présence de défauts dans la partie haute de la pièce. Ceci renforce l’idée
cependant qu’il faut maîtriser parfaitement la thermique du procédé si l’on veut profiter de
l’effet auto-composite en ne fondant que partiellement le matériau mais de façon homogène.
Dans le cas du lopin à 62 coups qui a totalement fondu pendant la mise en œuvre, les propriétés
mécaniques sont au contraire excellentes dans le sens vertical. Si l’on met à part les échantillons
prélevés au centre du lopin où existent des défauts de retassures, les propriétés mécaniques sont
supérieures à celles des éprouvettes découpées horizontalement. Les allongements à la rupture
atteignent 1,6 (déformation vraie), la limite élastique est de l’ordre de 35 MPa et les contraintes
ont des valeurs assez remarquables (par exemple à 10 % de déformation les contraintes ont des





































Figure 3.3.: Essais de traction dans le sens vertical pour le lopin de 62 coups
Pour expliquer de tels résultats, nous avons fait des expériences de diffusion des RX aux
petits angles. Une tranche d’un lopin de 62 coups a été placée avec l’axe du lopin orienté à
l’horizontale. Sur la figure 3.4, nous obtenons classiquement un maximum de diffusion sur les
courbes Iq2 = f(q) ;quel que soit l’angle azimutal, ce maximum est fixe et indique une longue
période de l’ordre de 40 nm.
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Figure 3.4.: Intégration au pôle et à l’équateur du spectre de diffusion de la figure 3.5
Cependant l’intensité est beaucoup plus forte au pôle qu’à l’équateur. Ceci peut être vu sur la
figure 3.5 qui montre l’intensité i(q) obtenue sur le détecteur bi-dimensionnel.




(a) Vue schématique (b) Figure de diffusion
Figure 3.5.: Diffusion des RX dans le cas de lamelles alignées
Les lamelles ont donc une orientation préférentielle et sont plutôt alignées suivant l’axe de
rotation du lopin. On comprend mieux ainsi les propriétés mécaniques dans le sens vertical.
La texture cristalline conduit, pour de telles éprouvettes, à un couplage mécanique plutôt de
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type parallèle et comme les lamelles cristallines ont des propriétés très largement supérieures
aux parties amorphes, ces lamelles cristallines renforcent beaucoup plus le matériau dans cette
configuration.
Nous voyons donc que les conditions de refroidissement du lopin peuvent conduire à l’obtention
de textures cristallines qui ne sont pas neutres sur le plan des propriétés mécaniques. Ceci peut
être profitable ou au contraire dommageable suivant la manière de découper la pièce dans le
lopin.
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4. Conclusion
Le comportement mécanique des pièces obtenues par CGV dépend essentiellement du taux
de phase recristallisée, cette relation est bien établie [16]. Dès lors que la pièce est massive,
deux phénomènes gênants apparaissent : l’homogénéité du taux de phase recristallisée n’est pas
satisfaisante et des défauts liés aux retassures sont formés. Les retassures peuvent être évitées
en procédant à une post-compaction avant l’éjection. La variation du taux de phase recristallisée
semble plus difficilement évitable puisqu’il requiert une très bonne maîtrise de la thermique du
procédé aussi bien lors de la mise en œuvre que lors du refroidissement.
Au sein de la pièce, la variation du taux de phase recristallisée conduit à des comportements
mécaniques qui diffèrent selon la zone de la pièce. Les paramètres du procédé influent sur les
bornes du gradient du taux de phase recristallisée. Dans les cas qui ont été présentés, on peut
distinguer deux groupes de pièces : d’un côté, des échantillons relativement fragiles quand le taux
de phase recristallisée est compris entre 30 et 50 % ; d’un autre côté, des échantillons ductiles à
partir du moment où plus de 60 % de la poudre sont fondus lors de la mise en œuvre. La limite
pour passer d’un matériau relativement fragile à un matériau suffisamment ductile pour observer
un durcissement n’est pas clairement définie mais se situe autour de 50 %.
L’anisotropie des propriétés mécaniques que l’on peut observer sur une tranche du matériau
dépend également du taux de phase recristallisée. Elle est marquée lorsque le matériau est to-
talement refondu. Cette anisotropie dépend des conditions de refroidissement qui vont jouer sur
l’orientation des lamelles cristallines.
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Cinquième partie .
Étude paramétrique
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1. Nombre de coups
1.1. Cas de la mise en œuvre du PE
Le nombre de coups est, avec l’énergie par coup, l’un des deux paramètres essentiel de la CGV,
il va conditionner la quantité d’énergie que le procédé apportera à la poudre. Pour une énergie
par coup donnée, il permettra de fixer le taux de phase recristallisée du matériau en jouant sur
l’avancement de la fusion de la surface du grain de poudre vers son centre.
Le comportement mécanique évolue en fonction de l’avancée du frittage et donc du nombre
de coups comme il est observable sur la figure 1.1. Sur cette figure sont tracées les courbes de
traction (contrainte vraie en fonction de la déformation vraie) en faisant seulement varier le
nombre de coups, les autres paramètres restant fixes (grade : GUR 4113, température de départ :
115 °C, énergie par impact : 2 144 J/coup, fréquence des coups : 3 Hz). Pour chaque courbe nous
avons indiqué le taux de phase recristallisée (Fr) et la cristallinité (χc). Sur le graphe nous avons
également reporté une courbe de traction du Tivar 1000 qui est notre matériau de référence.
On peut voir que la déformation à la rupture augmente progressivement avec le nombre de
coups. Elle passe de 0,2 pour 30 coups à légèrement plus de 1,4 pour 62 coups. Sans surprise,
la ductilité augmente au détriment des propriétés élastiques. Néanmoins, elle n’atteint pas la
déformation à la rupture du Tivar 1000.
En augmentant le nombre de coups, le taux de phase recristallisée augmente et dans le même
temps la cristallinité globale du matériau diminue. À partir de 54 coups, le matériau est to-
talement fondu (Fr = 100) et l’allongement à la rupture continue d’augmenter. On considère
l’allongement à la rupture comme un indicateur de la qualité de l’interface. Cette qualité va
dépendre de la présence de défauts et de la création de liens physiques entre les particules de la
poudre.
En comparant les courbes pour 30 et 34 coups, on voit qu’à 30 coups la rigidité et l’allongement
à la rupture sont inférieurs à ceux obtenus pour 34 coups. Entre ces deux essais, nous sommes
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passés par un seuil de matériau recristallisé qu’il faut atteindre pour avoir une bonne cohésion
interparticulaire. On peut estimer que ce seuil se situe autour de 50 % de phase recristallisée





























































Figure 1.1.: Évolution du comportement mécanique en traction en fonction du nombre de coups.
Fr indique le taux de phase recristallisée et χc la cristallinité du matériau.
Des courbes précédentes, nous avons extrait le module, la limite élastique et l’allongement à
la rupture ce qui apporte une meilleure lecture de leur évolution. Les différentes valeurs ont été
représentées en fonction du nombre de coups sur la figure 1.2. On voit que la déformation vraie à
la rupture augmente progressivement de 0,2 à 1,4 en fonction du nombre de coups. L’allongement
à la rupture continue à augmenter une fois que le polymère est totalement fondu. On peut penser
qu’en faisant des essais avec plus de 62 coups nous aurions un allongement à la rupture plus élevé
qui pourrait égaler ou dépasser l’allongement à la rupture du Tivar 1000.
L’évolution des propriétés élastiques, aussi bien le module d’Young que la limite élastique,
est plus complexe. Il y a tout d’abord un accroissement, puis une baisse et enfin un plateau.
On peut expliquer la faible ductilité de l’échantillon à 30 coups par un manque de cohésion au
sein du matériau. La quantité de poudre qui a fondu est trop faible pour assurer une bonne
transmission des efforts. À 34 coups, le taux de phase recristallisée est de 56 % et le niveau de
cohésion interparticulaire est suffisant pour profiter pleinement de la grande quantité de poudre
native. On relève alors un module d’Young supérieur à 1,2 GPa et une limite élastique frôlant les
30 MPa. Cette rigidité est à mettre en comparaison avec celle du Tivar 1000 qui est de l’ordre
de 700 MPa.
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Figure 1.2.: Évolution des propriétés élastiques et de l’allongement à la rupture en fonction du
nombre de coups. Le trait discontinu indique que le polymère est totalement fondu
à partir de ce nombre de coups.
De 34 à 46 coups, la limite élastique décroît de 30 à 25 MPa, la rupture est repoussée à
une déformation vraie de 0,4 à 0,7. Pour ces trois échantillons, l’allongement n’est pas suffisant
pour commencer la phase de durcissement, il y a seulement de la déformation plastique qui ne
permet pas de compenser la diminution de la contrainte à la rupture. La diminution du module
illustre parfaitement l’effet renforçant de la poudre native lors de la mise en œuvre par CGV.
En augmentant le nombre de coups, la quantité de poudre native passe de 44 % à 9 %. Dans le
même temps la cristallinité diminue, logiquement, en passant de 58 % à 52 %.
De 46 à 62 coups, la rigidité et la limite élastique n’évoluent presque plus pour atteindre
respectivement 800 MPa et 25 MPa. Par contre, la déformation vraie à la rupture bondit de 0,7
à plus de 1,4. Le durcissement du matériau pour ces grandes déformations permet d’atteindre
des contraintes à la rupture élevées.
Des mesures en micro-indentation ont également été effectuées pour évaluer les propriétés
mécaniques des matériaux élaborés par CGV. La figure 1.3 montre les courbes de force en fonction
de l’enfoncement. Le matériau utilisé est le GUR 4113 et seul le nombre de coups varie. La même
mesure a également était faite sur notre matériau de référence qui est le Tivar 1000. On peut
voir la variation des propriétés mécaniques en fonction du nombre de coups.
Pour les matériaux CGV, l’enfoncement est moins important que pour le Tivar. L’enfoncement
à 34 coups est plus faible qu’à 50 et 62 coups qui pour ces derniers est proche. Cette différence
suit l’évolution du module en fonction du nombre de coups. Ce qui est plus étonnant, c’est que
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Figure 1.3.: Micro-indentation Vickers pour différents nombre de coups et le Tivar
la dureté du Tivar est bien plus faible que celle de l’échantillon à 62 coups. Étant donné qu’à 62
coups le matériau est totalement fondu, on pourrait s’attendre à ce que sa dureté soit proche de
celle du Tivar.
On peut expliquer la dureté plus importante à 34 coups par une cristallinité plus élevée. Pour
les essais à 50 et 62 coups, cette cristallinité est de 50 %, tout comme le Tivar. On ne peut
plus expliquer la plus grande dureté par la différence de cristallinité. Une épaisseur des lamelles
cristallines dans les matériaux CGV plus importante que dans le Tivar pourrait expliquer cette
plus grande dureté [45].
1.2. Cas de la mise en œuvre du POM
Compte tenu des propriétés thermiques et mécaniques du POM, nous savions que le frittage
présenterait plus de difficultés que celui du PE d’autant plus qu’il est moins ductile que le PE et
donc qu’il nécessite un taux de poudre fondue plus élevé. Pour faciliter le frittage de la poudre,
nous nous sommes placés à une température proche de la température de fusion du polymère mais
en faisant en sorte que la durée n’excède pas 15 minutes afin d’éviter la dégradation. L’énergie
des frappes choisie correspond à la plus forte que nous employons pour le PE (35 J/g/cp) mais
également un niveau plus élevé (40 J/g/cp). La fréquence des frappes était d’un coup par seconde
afin d’arrêter la presse en cas d’incident. La différence avec le PE, c’est que le POM est plus
dense et que nous travaillons avec des volumes de poudre plus faibles ce qui accroît le risque
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d’endommagement de l’outillage.
Sur l’ensemble des essais, aucun ne nous a permis de trouver les bons paramètres du procédé
pour fritter la poudre jusqu’à obtenir une pièce présentant une ductilité suffisante. La table 1.1
reprend les taux de poudre fondue pour les essais avec les conditions les plus dures, l’essai à 250
coups a été fait à une fréquence de 3 Hz alors que pour les autres la fréquence de frappe est d’un
hertz. En excluant les bords des essais à 150 et 250 coups, on voit que le taux de fondu n’évolue
que très peu malgré la quantité d’énergie apportée au système. Cette similitude se retrouve dans
le comportement mécanique. Lors d’essai de flexion trois points, les éprouvettes des trois essais
se brisent à des déformations peu différentes au demeurant très faibles.
Essai 50 coups 100 coups 150 coups 250 coupscentre bord centre bord
Taux de
fondu (%) 19 23 25 90 32 100
Table 1.1.: Taux de fondu pour des essais à 40 J/g/coup en fonction du nombre de coups
Les modules d’Youngmesurés sont reportés dans la table 1.2. On retrouve en partie le compor-
tement relevé avec le PE, c’est-à-dire que le manque de cohésion nuit aux propriétés mécaniques.
Le module diminue en augmentant le nombre de coups ce qui concorde avec la légère diminution
du taux de poudre native en augmentant le nombre de coups.
Essai 50 coups 100 coups 150 coups 250 coups
Module (GPa) 4,4 4,5 5,9 5,3 3,9 4,2 3,6 4
Table 1.2.: Module en flexion trois points des essais à 50, 100, 150 et 250 coups
Néanmoins en augmentant le nombre de coups un nouveau phénomène apparaît. Au bout de
150 coups, la périphérie de la pièce est quasiment fondue (Fr = 90 %) et sur l’essai à 250 coups
c’est encore plus caractéristique (Fig. 1.4). Cette zone s’étend en direction du centre de la pièce.
Nous avons donc un front de matière fondue partant de la périphérie vers le centre de la pièce.
À 50 coups, cette zone fondue est visible seulement dans les angles et sur les parties verticales.
Sur l’image de la coupe de l’essai à 150 coups, la zone fondue est nettement visible, le fait que
la tranche provienne du bord du lopin augmente l’épaisseur de la zone. Pour une tranche prise
au milieu du lopin elle est bien plus fine que celle de l’essai à 250 coups. On peut supposer qu’en
augmentant le nombre de coups l’intégralité du lopin serait fondue mais ce comportement ne
correspond pas à nos attentes qui sont de conserver en partie la poudre native. Nous souhaitons
que le frittage se fasse « en masse » afin de bénéficier des propriétés mécaniques de la poudre
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native et que notre pièce soit homogène. Actuellement, nous avons affaire à un matériau bi-
phasique avec au bord une partie légèrement ductile, comme nous indique les courbes de traction
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Figure 1.5.: Essais de traction sur la partie fondue de l’essai à 150 coups
Nous expliquons l’apparition de ce front par la très forte cristallinité du POM. Lors des premiers
impacts, la quantité de phase amorphe est de l’ordre de quelques pourcents et elle a tendance
à apparaître au contact de l’outillage car c’est la partie la plus chaude. Au fur et à mesure des
impacts, nous avons affaire à deux matériaux : en périphérie avec un matériau en train de fondre
dont le taux de phase amorphe augmente et le centre de la pièce avec un matériau très cristallin.
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Le matériau périphérique aura tendance à dissiper l’énergie des frappes par échauffement et donc
à fondre. A contrario la poudre au centre aurait plus tendance à dissiper de manière élastique
l’énergie et à limiter son échauffement.
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2. Fréquence de frappes, énergie par coup et
autres paramètres
2.1. Fréquence
L’étude des effets de la fréquence est antérieure à celle sur l’hétérogénéité qui a été présentée
dans la quatrième partie. Elle a été faite sur les pièces d’une épaisseur de 15 mm et pour une
énergie d’impact de 1 094 J/cp alors que l’étude de l’hétérogénéité portait sur des pièces de
30 mm d’épaisseur obtenues avec des impacts d’une énergie de 2 144 J/cp. Il peut exister des
différences entre ce qui est observé dans chacune des deux études.
2.1.1. Influence sur l’homogénéité
Le but premier, quand nous avons décidé d’augmenter la fréquence des frappes, était de faire
en sorte que l’adiabaticité de notre système soit améliorée. Des frappes moins espacées dans le
temps limitent les échanges thermiques entre la poudre et l’outillage. Nous avons pu détecter un
effet de la fréquence seulement avec l’utilisation de la rondelle d’un millimètre d’épaisseur.
Les mesures en DSC en fonction de la position dans (Fig. 2.1) montrent que le taux de phase
fondue varie entre 35 et 100 % pour une fréquence de frappe de 1 Hz. Ce taux varie entre 45
et 90 % pour une fréquence de 3 Hz. Ces mesures concordent avec les observations qualitatives
mais soulèvent un point étonnant : le taux de phase fondue est plus faible à 3 Hz qu’à 1 Hz.
D’un point de vue théorique nous devrions avoir le cas inverse car en accélérant la cadence des
frappes nous limitons le temps laissé à la poudre pour échanger de la chaleur avec l’outillage. Nous
allons proposer une explication à cette plus grande difficulté à fondre la poudre à la fréquence la
plus élevée.
La température des poinçons est régulée à 110 °C ce qui fait qu’une partie de l’énergie dissipée
dans la poudre par les frappes sert à les chauffer. Le haut et le bas de la pièce auront donc
tendance à fournir de la chaleur aux poinçons et donc seront difficilement chauffés alors que le
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Figure 2.1.: Taux de phase recristallisée en fonction de la fréquence de frappe et de la position
dans la pièce (GUR 4113). La position des prises d’échantillons est schématisée en
haut à droite
Figure 2.2.: Mécanisme supposé de fusion de la poudre en fonction de la fréquence de frappe.
cœur verra sa température continuer à augmenter au fur et à mesure des frappes. À partir d’un
certain moment le cœur sera fondu et pourra à son tour fournir l’énergie nécessaire à la fusion
de la poudre à proximité (Fig. 2.2). On peut donc voir ce mécanisme comme une croissance de
la zone fondue depuis le centre jusqu’aux bords.
À trois hertz, le temps laissé à la chaleur pour diffuser de la poudre à la matrice est plus
faible. L’épaisseur de la zone d’échange est donc plus faible qu’à un hertz. L’augmentation de
température se fait sur une quantité plus importante de poudre et la fusion se fait donc de
manière plus globale. Ceci va dans le sens de ce que montre la Fig. 2.1 car l’écart de taux de
phase recristallisée entre le cœur et la périphérie est moins important à trois hertz qu’à un hertz.
C’est à ce moment là que nous avons décidé de fixer la fréquence des frappes à 3 Hz pour la suite
de l’étude dans le but d’avoir une pièce la plus homogène possible.
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2.1.2. Influence sur les propriétés mécaniques
À plusieurs reprises nous avons fait varier la fréquence des frappes pour comprendre son effet
sur l’homogénéité,. Puisque la façon de fondre la poudre est différente, les propriétés mécaniques
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Figure 2.3.: Courbes de traction pour des fréquences allant de 0,5 Hz à 3 Hz pour une énergie
totale de compaction de 4000 J/g
2.2. Énergie par coup
Au cours des travaux de thèse de David Jauffrès mais également durant une partie de cette
étude, nous avons défini l’énergie totale par gramme comme le principal paramètre du procédé.
C’est pourquoi nous parlions de 3 000 J/g ou 4 000 J/g avec une énergie par coup de l’ordre de
1 000 J. Cette quantification est utilisable tant que l’énergie par coup ne change pas. Mais dès que
l’énergie par impact est modifiée ce paramètre n’est plus objectif. Par exemple pour un essai à
4 000 J/g en passant d’une énergie par coup de 1 000 à 1 500 J, la quantité de phase recristallisée
va augmenter. On comprend donc que la manière d’apporter l’énergie va avoir une influence
notable dans l’avancement du frittage de la poudre. Il devient alors nécessaire de comprendre
cette non-linéarité.
Cette influence est plus difficile à déterminer car nous connaissons mal la relation entre l’énergie
d’un coup et la déformation de la poudre, d’autant plus qu’elle ne semble pas linéaire. À une
quantité d’énergie totale par gramme équivalente, le taux de phase refondue augmente avec
l’énergie par coup.
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D’un point de vue théorique, la CGV correspond à une compression œdométrique avec un
cyclage. Après une étude préliminaire nous arrivons à une relation pour déterminer l’énergie
dissipée lors d’un coup :
e = piE′′(ε2a + 2ε
2
t ) (2.1)
avec E′′ le module visqueux, εa la déformation axiale et εt la déformation transversale. Pour
une première approche, nous considérons également que la déformation transversale est nulle et
donc l’équation devient :
e = piE′′ε2a (2.2)
On voit donc que cette quantité d’énergie va dépendre des propriétés viscoélastiques du po-
lymère, l’aspect dissipatif intervient directement tandis que l’aspect élastique intervient via la
déformation obtenue après l’impact. Pour un impact à plus haute énergie, la déformation sera
donc plus important et par conséquent une plus grande quantité d’énergie sera dissipée dans le
matériau. Un nombre de coup moins important sera donc nécessaire pour arriver à un frittage
total comparativement à une série d’impacts de plus faible énergie.
L’équation 2.2 nous permet de voir que la dissipation énergétique dans le matériau va dépendre
de la température puisque les propriétés viscoélastiques en dépendent. Il reste toutefois difficile
de prédire l’évolution de l’énergie dissipée en fonction de la température parce qu’il n’est pas
possible de connaître l’évolution de la déformation car la sollicitation étant en compression, la
déformation ne doit pas évoluer linéairement. Cette difficulté doit être surmontable dans le cadre
d’une modélisation.
2.3. Autres paramètres
2.3.1. Température de départ
La température de départ va jouer sur la quantité d’énergie qu’il faut fournir pour atteindre
la température de fusion. Pour une quantité d’énergie équivalente, l’augmentation de la tem-
pérature de départ va permettre de fondre une plus grande quantité de poudre. Par contre le
refroidissement dans la matrice sera moins efficace.
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2.3.2. Post-compaction
La post-compaction est une cristallisation sous pression. Elle n’apporte pas de gains notables
au niveau des propriétés mécaniques intrinsèques. Mais elle diminue la quantité de défauts dans
la pièce et les risques de rupture prématurée.
Cette étape est plus intéressante d’un point de vue du procédé. Elle permet d’améliorer la
tenue des cotes de la pièce. Lors de la mise en œuvre du GHR 8110 elle a permis d’éviter les
importantes déformations lors de l’éjection.
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Sixième partie .
Discussion
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1. Processabilité d’un polymère par CGV
1.1. Introduction
Jusqu’à présent les essais de CGV ont été menés sur le PE et sur le POM. De bons résultats
ont été obtenus pour le PE avec la possibilité de modifier le comportement mécanique en jouant
sur la quantité de poudre native conservée lors de la mise en œuvre. Pour le POM, les résultats ne
sont pas très probants à cause de la difficulté de mise en œuvre car à aucun moment nous n’avons
obtenu un matériau qui soit ductile. En effet, il a été nullement possible de fondre plus de 30 %
de la poudre native [21]. Au cours de nos essais des lopins avec 60 g de UHMWPE ont été mis en
œuvre jusqu’à la fusion complète de la poudre native, grossièrement cela correspond à l’apport
de 10 000 J pour fondre la poudre. La fusion complète d’un lopin de 30 g de POM demanderait
un peu moins de 7 000 J. Donc, d’un premier abord, il semble difficilement compréhensible que
nous ne puissions pas mettre en œuvre correctement le POM et c’est pourquoi nous allons tenter
d’en cerner les raisons.
Lors du précédent travail de thèse de David Jauffrès, des mesures de position ainsi qu’un
suivi de température in-situ ont été effectués lors des impacts. Le suivi de la température a
montré que l’échauffement était plus important lorsque l’énergie d’une frappe augmentait tandis
que les mesures de position font état d’oscillations du poinçon lors d’une frappe. La modélisation
a été seulement introduite et un rapprochement entre la déformation et la dissipation énergétique
e a été établi sous la forme suivante :
e = piE′′ε2 (1.1)
qui permet déjà de se faire quelques idées sur la manière dont peut évoluer l’énergie dissipée
en fonction des propriétés du matériau et du procédé.
Bien qu’il s’agisse de résultats préliminaires, nous proposons dans cette partie un dépouillement
qui doit permettre de comprendre pourquoi un polymère peut être mis en forme plus facilement
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qu’un autre. Il s’agit également d’en déduire un ou des critères de processabilité.
Dans un premier temps nous allons voir comment l’énergie du bélier est transmise à la poudre,
ensuite comment cette énergie est dissipée dans le matériau sous la forme de chaleur et enfin
nous décrirons une modélisation numérique de ce processus.
1.2. Rapprochement entre les propriétés viscoélastiques et
l’hétérogénéité
Les propriétés viscoélastiques d’un polymère évoluent avec la température et dans le cas de la
CGV, l’énergie est fournie au matériau par dissipation après qu’il ait été déformé. Au regard de
l’équation 1.1 il est facile de comprendre qu’un gradient de température dans la pièce au début
de la mise en œuvre peut porter à conséquence puisque la dissipation énergétique va varier.
On peut imaginer deux répartitions de température et on se propose d’en regarder les consé-
quences en s’appuyant sur la formule suggérée par D. Jauffrès : une répartition verticale ou
horizontale des différentes températures (Fig. 1.1).
Figure 1.1.: Répartition de la température selon deux scénarios
Intéressons-nous d’abord à une répartition horizontale. Notre matériau peut-être décrit par
un couple ressort et patin dont la raideur et la viscosité vont dépendre de la température. En
appliquant une force verticale, la déformation va dépendre du module global du matériau et elle
sera la même quelle que soit la zone de température. Le module visqueux n’évoluant que peu
avec la température, la dissipation d’énergie doit être la même dans tout le lopin.
Le second scénario propose une répartition verticale des températures. En appliquant une force
verticale, la déformation globale sera égale à la somme des déformations de chaque élément. Étant
donné que la rigidité du polymère diminue avec la température, la déformation des parties les plus
chaudes sera supérieure à celle des parties les plus froides. Certes le module de perte diminue avec
la température mais la déformation intervient au carré dans le calcul de la dissipation d’énergie.
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Les zones les plus déformées dissiperont plus d’énergie ce qui augmentera leur température. Il
y a donc un effet d’entraînement qui fera que les parties les plus chaudes s’échaufferont le plus
vite.
Cette modélisation « à la main » met en évidence que, dans la réalité, il va être plus complexe
de savoir si une zone présentera une dissipation plus importante qu’une autre ainsi que de savoir
comment évolue la dissipation en fonction de la température.
1.3. Quelle quantité d’énergie fournissons-nous à la poudre ?
Cette question n’est pas anodine car la réponse doit prendre en compte de nombreux para-
mètres et surtout il y a une différence énorme entre la masse de poudre (entre 30 et 60 g) qui
est mis en œuvre et la masse des différents éléments de l’outillage qui se comptent en dizaines
ou centaines de kilogrammes.
Le fonctionnement de la presse est tel que le système hydraulique propulse le bélier en appli-
quant une force constante de 130 000 N. La quantité d’énergie fournie au bélier lors d’un impact
est choisie en définissant la hauteur du bélier au-dessus de l’enclume. Cette distance sur laquelle
le bélier pourra librement accélérer est de l’ordre du centimètre. Les automatismes de la presse
font que le bélier est propulsé pendant 70 ms et qu’il faut entre 5 et 10 ms avant qu’il atteigne
l’enclume. La partie accélération et choc ne seront pas prises en compte directement dans la mo-
délisation, dans la mesure où la mesure in-situ de la déformation a été réalisée par une caméra
rapide qui nous donne accès au mouvement du poinçon supérieur indépendamment de celui du
bélier et de l’enclume. L’analyse de la cinétique du poinçon devrait nous permettre de déterminer
le transfert d’énergie final de l’ensemble bélier/enclume/poinçon vers la poudre polymère.
1.3.1. Suivi de la position du poinçon
Le déplacement du poinçon a pu être suivi à l’aide d’une caméra rapide (2 000 images par
seconde) au cours du travail de thèse précédent. La figure 1.2 représente la position du poinçon
supérieur en fonction du temps lors de deux coups distincts et typiquement séparés d’une seconde.
Le manque de contraste de l’image rend le pointage difficile ce qui explique les points anormaux.
Ce qui à l’œil nu apparaît comme un simple aller-retour est en fait une succession d’oscillations
d’amplitude décroissance. Dès lors, il est plus pertinent de parler d’une poussée ou d’une frappe
pour décrire le mouvement du bélier en lieu et place d’impact.
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Le point de départ est la hauteur du poinçon posé sur la poudre comprimée. Au moment du
premier impact, l’ensemble enclume et poinçon est percuté par le bélier. Le poinçon descend alors
de 3,2 mm dans la poudre puis remonte jusqu’à sa position d’origine ou légèrement plus haut.
À ce moment là, il n’y a plus de contact entre l’enclume et le poinçon pendant environ 2 ms. Le
bélier a donc rebondi après l’impact ce qui lui permet de retrouver une distance d’accélération
sans entrave. Après le second impact, le poinçon s’enfonce moins profondément pour rebondir
à une hauteur légèrement inférieure à sa position d’origine. Les images semblent indiquer une
perte de contact entre le poinçon et l’enclume lors du rebond. Au niveau du déplacement on voit
une rupture de pente qui confirme une accélération du bélier. À partir du quatrième contact on
ne distingue plus de désolidarisation de l’enclume et du poinçon, le déplacement du poinçon ne
semble pas indiquer que le bélier ait pu reprendre de la vitesse mais il y a tout de même une
oscillation. La position du poinçon juste avant le cinquième impact (-1,3 mm) correspond à la
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Figure 1.2.: Suivi de la position du poinçon supérieur au cours de deux poussées à 1000 J pour
un UHMWPE à 110 °C
Les mouvements que décrivent le poinçon et le bélier sont complexes puisqu’il y a à la fois un
amortissement et une accélération. La période des oscillations n’est pas constante, la durée entre
les minimas passe progressivement de 11 ms à 7,5 ms.
Ce phénomène est vraisemblablement lié au fait qu’entre le début et la fin du cycle de poussée,
le système est d’abord séparé puis fini son mouvement « lié » dans le sens où l’ensemble des pièces
mécaniques restent en contact à partir de la quatrième crête. Ainsi, le cycle de déformation imposé
à la poudre est assez complexe dans le sens où il ne s’agit pas tout à fait d’une sinusoïde (du fait
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des impacts) dont la période est variable et l’amplitude décroissante.
Ces oscillations constituent un cyclage mécanique complexe qui augmente considérablement
l’apport d’énergie à la poudre par rapport à un simple aller-retour. Dans le cadre d’un calcul de
la part d’énergie qui est fournie à la poudre il faudra prendre en compte ce cyclage mécanique.
1.3.2. Évolution de la déformation au cours d’une poussée
Grâce à l’amplitude des déplacements, on peut calculer la déformation. En tenant compte de
l’incertitude des pointages, cette dernière évolue relativement linéairement comme on peut le voir
sur la figure 1.3. En vue de modéliser le procédé, nous choisirons une décroissance linéaire de la
déformation.


















Figure 1.3.: Évolution de la déformation à chaque oscillation
Du suivi de la position du poinçon, on peut estimer la position du bélier au moment des
impacts. La figure 1.4 donne une idée de la position des éléments en mouvement lorsque le
poinçon est en position haute et basse. Nous sommes assurés de la position du bélier seulement
lorsque le poinçon est en position haute car c’est le seul moment où les deux pièces sont en
contact. Après les maximums de déformation à 4 et 13 ms, le bélier rebondit suite à l’impact et
il y a une perte de contact entre ce dernier et le poinçon.






Figure 1.4.: Schématisation de la position des pièces en mouvement au cours d’un impact
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1.4. Estimation de la quantité d’énergie
L’énergie que l’on fournit à notre matériau correspond au travail du poinçon, donc dépend de
la vitesse de déformation et de la contrainte, en fonction du temps. Le formalisme suivant permet







Amplitude de la déformation
Comme nous connaissons la position en fonction du temps qui suit une décroissance linéaire
(f(ε) = ε0(1− at)) qui :
– à t = 0 vaut ε0
– s’annule en t =
1
a




On prend la partie imaginaire de ε = ε0(1 − at)ejωt pour avoir un sinus car cela permet de
partir de 0 en t = 0.
Amplitude de la contrainte
La contrainte varie de la même manière que la déformation et pour les mêmes raisons, nous
utilisons la partie imaginaire.
σ = Im[Eε] = Im[(E′ + jE′′)ε0(−at+ 1)ejωt] (1.3)
On développe :
(E′ + jE′′)ε0(−at+ 1)ejωt = (E′ − jE′′)ε0(−at+ 1)× (cosωt+ j sinωt)
= (−ε0atE′ + ε0E′ + ε0jE′′ − ε0atjE′′)(cosωt+ j sinωt)(1.4)
La partie réelle vaut :
(−ε0atE′ + ε0E′) cosωt− (ε0E′′ + ε0atE′′) sinωt (1.5)
La partie imaginaire vaut :
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(ε0E
′′ − ε0atE′′)j cosωt+ (−ε0atE′ + ε0E′)j sinωt (1.6)
On dérive ε avec ε∗ = ε0(at+ 1)ejωt
dε∗
dt








= −ε0a sinωt+ ε0ω(−at+ 1) cosωt (1.7)
De la même manière pour la contrainte
σ = Im(σ∗) = (ε0E′′ − ε0atE′′) cosωt+ (−ε0atE′ + ε0E′) sinωt (1.8)





= −ε0a(ε0E′′ − ε0atE′′) sinωt cosωt+ ε0ω(−at+ 1)(−ε0atE′ + ε0E′) sinωt cosωt
−ε0a(−ε0atE′ + ε0E′) sin2 ωt+ ε0ω(−at+ 1)(ε0E′′ − ε0atE′′) cos2 ωt
= −aE′′ε20 sinωt cosωt+ a2ε20tE′′ sinωt cosωt+ a2t2ε20ωE′ sinωt cosωt
−2atε20ωE′ sinωt cosωt+ ε20ωE′ sinωt cosωt+ a2ε20tE′ sin2 ωt
−aε20E′ sin2 ωt+ a2t2ε20ωE′′ cos2 ωt− 2atε20ωE′′ cos2 ωt
+ε20ωE
′′ cos2 ωt (1.9)
Il faut donc intégrer par partie entre 0 et 1/ε0a les termes suivants (les détails sont donnés
en annexe) : sinωt cosωt ; t sinωt cosωt ; t2 sinωt cosωt ; t sin2 ωt ; sin2 ωt ; t2 cos2 ωt ; t cos2 ωt ;
cos2 ωt. Finalement l’intégrale vaut (le détail des différents coefficients est donné en annexe B) :
e = A (ε20ωE′′ − aε20E′′)+ B (−aε20E′)+ C (ε20ωE′′)+D (a2ε20E′′ − 2aε20ωE′′)
+ E (−2aε20ωE′′)+ F (a2ε20E′)+ G (a2ε20ωE′′)+H (a2ε20ωE′) (1.10)
L’équation 1.10 donne l’énergie dissipée dans le matériau en fonction des paramètres du procédé
qui sont mesurables (déformation initiale, évolution de l’amplitude des déformations en fonction
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du temps) et des propriétés viscoélastiques (E′ et E′′ dans notre cas mais qui peuvent être rempla-
cés par G′ et G′′ ou encore K ′ et K ′′) du matériau. Cette énergie calculée pourra être directement
utilisable dans la modélisation pour déterminer l’élévation de température après chaque frappe.
Puisque ces propriétés évoluent avec la température, il est nécessaire de les connaître pour mener
à bien la modélisation.
1.5. Caractéristiques thermiques et mécaniques du PE
1.5.1. Évolution des propriétés viscoélastiques en fonction de la température
La DMA permet de déterminer les propriétés élastiques et visqueuses des polymères en fonction
de la température ou de la fréquence de sollicitation. Les variations de ces propriétés vont modifier
la quantité d’énergie qui est dissipée dans le matériau mais au vu de l’équation 1.10, il n’est pas
possible de prévoir simplement l’évolution de cette quantité.
Lorsque le matériau va s’échauffer, dans le cas du PE, le module d’Young va fortement
diminuer ainsi que le module de perte mais dans une moindre mesure. La figure 1.5 donne
l’évolution du module élastique, du module visqueux et par conséquent de tan δ (axe de droite)
pour les deux grades extrêmes que nous avons utilisés. Le GHR 8110 est le grade de plus faible
masse (0, 6× 106 g/mol) et le GUR 4170 (10, 5× 106 g/mol). Les deux échantillons étaient issus
de pièces totalement refondues. L’absence de données sur les poudres natives est un obstacle dans
la modélisation et elle oblige à se baser sur un matériau qui n’a ni la même température de fusion
ni la même morphologie cristalline. Les éprouvettes ont été sollicitées dans le sens vertical à une
fréquence de 95 Hz. Le choix de cette fréquence s’est fait pour avoir une vitesse de sollicitation
plus proche des conditions de la CGV.
Que ce soit le module élastique ou visqueux, les deux diminuent linéairement avec la tempé-
rature sur la plage étudiée. Le module visqueux du GHR 8110 est plus faible que celui du GUR
4170 alors que les modules élastiques sont équivalents ce qui explique la différence de tan δ entre
les deux grades.
Sur l’ensemble de la plage de température étudiée, les propriétés mécaniques sont équivalentes
entre les deux grades, on peut supposer que la dissipation d’énergie et donc l’échauffement seront
sensiblement les mêmes.
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Figure 1.5.: DMA en traction pour le GHR 8110 et le GUR 4170 en fonction de la température
(rampe 1 °C/min). Les deux polymères ne contenaient pas de poudre native.
1.5.2. Répartition de l’épaisseur des cristallites
Au sein du polymère, l’épaisseur des cristallites est distribuée ce qui a pour conséquence
que la fusion s’étale sur une plage de température plus ou moins large. Cette répartition est
parfaitement visible sur une courbe de DSC au niveau du pic de fusion et une gaussienne peut
servir comme première approche à la représentation de la population des cristallites comme le
montre la figure 1.6. Pour que cette représentation soit plus proche de la réalité, on peut utiliser
une loi normale asymétrique.





Figure 1.6.: Comparaison entre une courbe de DSC et une répartition de type gaussien centré
et gaussien asymétrique
L’avantage de l’utilisation d’une loi normale est qu’elle est définie sur toute la plage de tempé-
rature qui nous intéresse et ne nécessite pas de choisir des seuils, par exemple pour le début ou
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la fin de la fusion. Par contre cette représentation n’est pas valable d’un point de vue physique
puisqu’il n’existe pas de cristallites très fines ou très épaisses et l’utilisation de la relation de
Gibbs-Thomson devrait donner des épaisseurs de lamelles cristallines peu réalistes. L’intégra-
tion de l’aire sous la courbe entre deux températures, qui correspond à un taux de cristallinité,
peut se faire très simplement puisque que nous avons l’équation de la courbe.
1.6. Algorithme de modélisation
1.6.1. Description de l’algorithme
La finalité de l’algorithme est de connaître la variation de température d’un volume de poudre
pour une frappe. Les données en entrées sont :
– les modules E′ et E′′ en fonction de la température ;
– le taux de cristallinité ;
– la répartition des cristallites (P) ;
– l’enthalpie de fusion pour un cristal de taille infinie ;
– le nombre de frappe ;
– la masse de poudre ;
– la température de départ ;
– l’incrément de température (dT)
– la capacité calorifique.
Dans notre modèle, l’énergie dissipée dans le matériau sera consommée de deux manières :
– par l’échauffement du matériau ;
– par la fusion de la partie cristalline.
Notre calcul consistera à chaque frappe à :
1. déterminer l’énergie dissipée e(T) dans le matériau à la température T1 via l’équation 1.2
et dont la forme développée est donnée par l’équation 1.9 ;
2. chercher T2 tel que la somme de l’échauffement et de l’énergie de fusion entre T1 et T2 soit
égale à l’énergie dissipée.
L’algorithme est décrit par le diagramme de la figure 1.7. Au niveau des conditions initiales,
il a été choisi le module d’élasticité au lieu du module de compressibilité dont la valeur nous
est inconnue. Dans le calcul de l’énergie consommée, P correspond à la densité de répartition
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Si ec ≤ e(T) 
T2 ⇒ T
e(T)=    σ dε/dt dt∫
Calcul e(T)
Figure 1.7.: Diagramme de l’algorithme
La recherche de T2 se fait par incrément de température de 0,005 °C à partir de T1 ce qui
permet de trouver un résultat proche de la solution exacte. L’écart entre T1 et T2 va dépendre
de la position par rapport au pic de fusion, il sera plus faible à proximité du maximum du pic
de fusion qu’à son début (fig. 1.8).
Figure 1.8.: Illustration de la recherche de la température après une frappe
L’algorithme permet également de suivre la quantité de cristal restante après chaque frappe
et donc de mieux comprendre l’évolution de la température.
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1.6.2. Validation de l’algorithme
La validation se fait sans prendre en compte la variation de l’énergie dissipée en fonction de la
température, il est important de savoir si notre modèle est robuste en testant deux cas extrêmes :
une enthalpie de fusion pour un cristal parfait très faible et une autre très élevée. Les valeurs
choisies correspondent à la valeur communément admise pour le PE (290 J/g) multipliée ou
divisée par 10 soit 29 et 2900 J/g. Pour les deux cas le nombre de coups est de 100, le taux de
cristallinité de 60 %, le pic de fusion est à 145 °C et 5 J sont dissipés dans la poudre à chaque
frappe.
Dans le premier cas la montée en température doit être quasi linéaire puisque l’enthalpie pour
fondre la partie cristalline sera faible alors que dans le second cas, seule une partie de la phase
cristalline doit fondre car l’enthalpie de fusion est plus importante que l’énergie qui est fournie
au système. Sur la figure 1.9 nous retrouvons bien ces deux comportements.





















































(a) Enthalpie de fusion faible : 29 J/g



















































(b) Enthalpie de fusion élevée : 2900 J/g
Figure 1.9.: Modélisation de la variation de la température en fonction du nombre de coup avec
une énergie dissipée dans le matériau fixe.
Avec une enthalpie de fusion pour un cristal parfait de 29 J/g la température augmente quasi
linéairement et la cristallinité baisse très rapidement. Au contraire quand cette enthalpie est
très élevée, l’élévation de température est linéaire jusqu’au début du pic de fusion pour ensuite
évoluer plus lentement dès qu’il faut fondre la partie cristalline. Le taux de cristallinité diminue
que lentement avec le nombre de coups.
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1.7. Application de l’algorithme
1.7.1. Cas du UHMWPE
L’algorithme étant validé, nous l’avons appliqué au PE. Pour reprendre l’idée d’une répartition
horizontale de la température dans la pièce, nous avons défini trois zones avec des températures
de départ différentes (120, 122,5 et 125 °C). Concernant ces zones, il a été décidé qu’elles n’échan-
geaient pas de chaleur avec leurs voisines ni avec l’outillage. Le taux de cristallinité choisi est de
60 % et l’enthalpie de fusion est de 290 J/g. La figure 1.10 montre l’évolution de la température
et de la quantité de cristal restant dans le matériau en fonction du nombre de coups suivant les
différentes températures de départ.
Figure 1.10.: Évolution de la température en fonction du nombre de coup pour trois température
de départ différentes
Au départ, on situe bien la différence de température entre les trois zones ainsi qu’à 120 °C
une partie est déjà fondue. De 0 à 20 coups, l’écart de température diminue puisque la quantité
d’énergie dissipée dans le matériau décroît avec la température et elle sert principalement à la
fusion de la partie cristalline. De 20 à 30 coups, l’écart de température est stable et à 30 coups,
il est de 1 °C. De 35 à 40 coups, la zone à 125 °C ne contient plus de cristal alors que c’est le
cas pour les deux autres zones, l’énergie dissipée sert donc seulement à chauffer le matériau et
l’écart de température avec les autres zones augmente. Cet écart est de 1,8 °C à 35 coups et de
3,8 °C à 40 coups. À 40 coups, il ne reste plus de cristal dans le matériau et l’échauffement est
constant et d’un niveau équivalent dans les trois zones.
La modélisation met en évidence qu’un gradient de température avant de commencer les
frappes va jouer sur l’écart de température au fur et à mesure des coups mais tant qu’il reste
du cristal il tend à diminuer. Par contre, si une partie est totalement fondue alors elle verra sa
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température augmenter très rapidement. C’est d’autant plus flagrant que nous considérons que
chaque zone de température n’échange pas de chaleur avec le reste du volume.
L’écart de température entre les différentes zones aurait pu être plus important mais par
chance l’énergie dissipée dans le matériau diminue avec la température comme le montre la
figure 1.11, ce qui aide à une certaine homogénéisation de la température dans la pièce. Dans la
réalité, l’échange de chaleur des zones chaudes vers les zones froides est propice à une meilleure
homogénéité de la température.
























Figure 1.11.: Évolution de l’énergie dissipée pour un coup en fonction de la température
1.7.2. Cas du POM
Nous ne possédons que très peu de données sur le POM. Toutefois, nous savons que le POM
natif est très cristallin et par conséquent il présente une rigidité très élevée. Pour se faire une
idée de la mise en œuvre d’un matériau très rigide et cristallin, nous avons décidé d’utiliser notre
algorithme en changeant le taux de cristallinité, l’enthalpie de fusion mais surtout l’amplitude de
la déformation en la divisant par 3. Ce choix a été fait en supposant que le POM natif serait trois
fois plus rigide que le PE. Un autre point critique est que nous avons utilisé les données issues des
essais en DMA sur le PE. La modélisation portera sur un matériau possédant des attributs du
PE et du POM. La figure 1.12 montre l’évolution de la température et de la quantité de cristal
restant entre 0 et 100 coups.
Par rapport au PE (fig. 1.10) l’accroissement de température est très faible et pour chaque
zone un peu plus de 20 % du cristal a été fondu en 100 coups. En diminuant l’amplitude des
déformations d’un facteur trois, la dissipation énergétique dans le matériau est fortement amoin-
drie. La capacité à déformer le matériau lors des frappes est donc un paramètre critique de la
CGV.
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Figure 1.12.: Modélisation d’un matériau approchant le POM
1.7.3. Évolution de l’énergie dissipée en fonction de la déformation
Puisque la déformation lors d’une frappe est déterminante pour la mise en œuvre par CGV, il
est intéressant de tracer l’énergie dissipée en fonction de la déformation pour le matériau dont
on dispose de données (fig. 1.13).






















Figure 1.13.: Énergie dissipée en fonction de la déformation pour du PE à 130 °C
On remarque que l’énergie dissipée dans le PE varie de plusieurs ordres de grandeur en fonction
de la déformation. Entre une déformation de 0,1 et 0,3, l’énergie dissipée à 130 °C passe de 74
à 664 J/cm³. Ce graphe nous permet de dire que le choix du niveau d’énergie de chaque frappe
est déterminant pour la CGV. Plus le matériau est rigide, plus il sera nécessaire d’augmenter
l’énergie de chaque impact pour que la dissipation d’énergie soit suffisamment élevée. Concernant
le POM, une étude de la déformation lors d’une frappe à différentes températures et énergie par
coup pourrait nous permettre de savoir si la mise en œuvre est possible en une centaine de coups.
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1.8. Approximation et limites de la modélisation
Pour cette modélisation plusieurs approximations ont été faites. Tout d’abord les modules
qui ont été choisis dans l’équation 1.10 sont ceux obtenus en traction qui n’est pas la même
sollicitation que lors de la mise en œuvre puisqu’elle se déroule en compression et ils sont issus
de mesures aux petites déformations. Il faudrait aussi connaître l’évolution de la compressibilité
avec la température. Cet obstacle peut être contourné en calculant la compressibilité à partir
des valeurs du module d’Young et du module de cisaillement. Toutefois il est difficile d’avoir
des valeurs absolues de ces deux modules qui puissent être utilisées directement. La dernière
possibilité est d’utiliser le coefficient de Poisson en calculant la compressibilité en utilisant E ou
G et λ.Waterman a étudié l’évolution du coefficient de Poisson en fonction de la température
mais ces données sont difficilement utilisables [88].
Les limites du modèle sont que les échanges thermiques par conduction entre les différentes
zones du matériau ne sont pas prises en compte, tout comme les échanges de chaleur avec
l’outillage. Cependant les échanges avec l’outillage restent plus difficiles à estimer puisque au
contact de la matrice il y a du cisaillement. Une modélisation par éléments finis reste la solution
idéale pour ce genre de problème.
1.9. Conclusion
Au-delà des limites inhérentes à notre modélisation, il s’avère qu’elle met en évidence ce qui
semble le point critique de la CGV, c’est-à-dire la capacité à déformer la poudre dans la matrice
lors d’une frappe. Pour le PE, il s’avère que sa compressibilité est idéale pour la CGV et que
des déformations suffisantes sont faciles à atteindre. Dans le cas du POM c’est le contraire,
les niveaux d’énergie par frappe qui ont été choisis sont insuffisants pour que le matériau soit
intégralement fondu en une centaine de frappes. La seule solution pour pallier cette insuffisance
serait une augmentation de l’intensité des frappes. La mise en place de cette solution est simple
mais elle n’est pas sans conséquence sur la durée de vie et les risques d’endommagements de
l’outillage. Par ailleurs, il est également possible que les propriétés viscoélastiques du POM
limitent la dissipation énergétique.
Finalement, cette modélisation laisse apparaître un critère de processabilité qui serait une dé-
formation de l’ordre de 0,2 au début du pic de fusion. Dans l’objectif de prévoir cette déformation
il est nécessaire de connaître la contrainte qui est appliquée sur la poudre en fonction de l’énergie
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d’impact et les propriétés mécaniques en compression oedométrique du matériau.
Du point de vue des perspectives, il serait intéressant de parfaire la modélisation en utilisant
une loi représentant mieux la déformation au cours du temps. En choisissant la direction vers le
bas comme sens positif de la déformation, on obtient alors la figure 1.14.



















Figure 1.14.: Suivi de la déformation en fonction du temps et modélisation
Étant donnée que la période de l’oscillation diminue avec le temps, ω est choisi de telle sorte
que le nombre d’oscillations soit le même entre la modélisation et le relevé. L’ajout de la quantité
bt permet de prendre en compte l’écrasement du matériau au cours de la poussée qui modifie
l’ordonnée pour le calcul de la déformation.
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2. Mécanisme de frittage à l’échelle
moléculaire
Le frittage des polymères lors de la CGV a été décrit à l’échelle des grains de poudre par David
Jauffrès [17] sur un seul grade d’UHMWPE. Dans ce chapitre, nous allons étudier le frittage
par CGV de différents grades de poudre native d’UHMWPE dont les masses molaires vont de
0, 6×106 à 10, 5×106 g/mol. Le tableau 2.1 reprend les principales caractéristiques des matériaux
utilisés ; pour tous les grades, les mesures en SAXS donne une longue période Lp = 40 ± 2 nm.
D’un point de vue thermodynamique, quelle que soit la longueur de la chaîne et pour un taux
de cristallinité équivalent, une même quantité d’énergie est nécessaire à la fusion du polymère.
Nous allons voir si la longueur des chaînes a une influence sur la cinétique de frittage.
Nous allons dans un premier temps examiner l’influence de la masse molaire sur les propriétés















0,6 3,9 5 6,8 9,5 10,5
Cristallinité native
(%)
68 63 62 61 64 61
Cristallinité après
1re fusion (%)
61 47 45 42 43 44
Point de fusion à
l’état natif (°C)
138,7 144,4 144,5 144,4 144,9 145,5
Point de fusion après
une 1re fusion (°C)
135,4 135 134,9 133,9 134,6 134,4
Table 2.1.: Quelques caractéristiques des grades utilisés
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2.1. Mise en œuvre des différents grades
2.1.1. Frittage partiel
Jusqu’à présent nous ne connaissions pas les effets de la masse molaire sur la processabilité
du UHMWPE par CGV. Une problématique de notre étude est de savoir si la CGV est capable
de mettre en œuvre une grande variété de grades de UHMWPE. Nous avons particulièrement
concentré nos efforts sur l’étude du GUR 4113 qui a une masse molaire de 3, 9× 106 g/mol (voir
chapitre 1 page 96). Nous avons pu déterminer des conditions opératoires qui permettent de
conserver une part de poudre native et également obtenir une bonne ductilité. Il est nécessaire
de conserver une partie de la poudre native afin de pouvoir juger de l’avancement du frittage.
Nous avons donc choisi les paramètres suivants :
– énergie par coup : 2144 J ;
– nombre de coups : 46 ;
– fréquence de frappe : 3 Hz ;
– température outillage : 115 °C ;
– masse de poudre : 60 g ;
– temps de précompaction : 3 minutes ;
– pas de post-compaction sauf pour le GHR 8110.
Pour le grade de plus faible masse (GHR 8110) une étape de post-compaction est nécessaire pour
éviter la déformation de la pièce lors de l’éjection.
La figure 2.1 représente les essais de traction (contrainte vraie en fonction de la déformation
vraie) pour les différents grades suite à la mise en œuvre avec les paramètres précédemment
indiqués, les éprouvettes ont été prélevées au même endroit pour faire abstraction de la variation
de taux de phase recristallisée en fonction de la position (voir la partie IV page 75). Le taux de
phase recristallisée (Fr) ainsi que le taux de cristallinité (χc) sont également indiqués.
On voit qu’avec les mêmes paramètres, la CGV permet de mettre en œuvre l’ensemble des
grades à disposition. Toutefois, la ductilité dépend de la masse molaire car elle augmente lorsque
la longueur des chaînes décroît. Les matériaux CGV n’égalent pas l’allongement à la rupture
du Tivar 1000, que l’on considère comme bien fritté, ce qui est logique puisque les paramètres
du procédé n’ont pas été choisis afin d’optimiser l’allongement à la rupture. La déformation
vraie à la rupture passe de 0,55 pour le GUR 4170 à 1,35 pour le GHR 8110. Ce dernier a un
comportement différent des autres grades à cause de sa cristallinité plus élevée bien qu’il ait
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Figure 2.1.: Essais de traction pour différents grades pour 46 coups et du Tivar 1000
totalement fondu lors de la mise en œuvre et de sa masse molaire moins importante ; sa limite
élastique est plus élevée et son durcissement est plus faible. La limite élastique est de 25 MPa
pour tous les grades hormis pour le GHR 8110 qui voit cette limite à plus de 30 MPa. Le taux de
phase recristallisée diminue lorsque la masse molaire augmente ce qui signifie qu’une plus faible
quantité de matière a été fondue. Ce taux passe de 100 % pour le GHR 8110 à 84 % pour le
GUR 4170, cependant le GUR 1050 diffère légèrement puisque son taux de phase recristallisée est
de 80 %. Le durcissement tend à augmenter avec la masse molaire et donc avec l’accroissement
de la quantité de poudre native.
2.1.2. Frittage complet
Le nombre de coups choisi n’est pas suffisant pour permettre la fusion complète de la poudre
lors de la mise en œuvre. Nous avons réitéré la même série d’essais en augmentant le nombre de
coups de 46 à 62. En terme de temps de procédé, cela représente une augmentation de seulement
5 secondes cependant le temps passé au-dessus du point de fusion doit augmenter d’une façon
plus importante.
Sur la figure 2.2 nous avons représenté la contrainte vraie en fonction de la déformation vraie en
traction pour les différents grades. Nous avons placé la courbe du Tivar 1000 pour avoir une idée
du placement des matériaux CGV. En choisissant 62 coups, nous avons pu fondre l’intégralité de
la poudre ce qui permet d’obtenir des valeurs de déformation à la rupture élevées. La déformation
à la rupture semble difficile à relier à la masse molaire puisque des grades proches (GUR 4113 et
GUR 4120) casse respectivement pour une déformation de 1,45 et 1,7. Par contre si l’on compare
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les quatre grades de plus haute masse molaire, l’allongement à la rupture augmente lorsque la
longueur des chaînes diminue. On retrouve le comportement mis en avant sur le GUR 4113 dont
l’allongement augmente avec le nombre de coups même s’il a totalement fondu. En choisissant
un nombre de coups plus élevé les allongements à la rupture auraient été plus importants. Le
comportement du GHR 8110 diffère à nouveau du fait de sa plus faible masse molaire et son
taux de cristallinité plus élevé.


























Figure 2.2.: Essais de traction pour différents grades pour 62 coups
Les figures 2.1 et 2.2 montre que l’influence de la masse molaire au niveau du taux de phase
recristallisée s’estompe si le nombre de coups est suffisant. Par contre, comme nous l’avons
indiqué, une fusion complète de la poudre n’est pas synonyme d’une optimisation au niveau de
la ductilité du matériau.
2.1.3. Influence de la masse molaire sur l’efficacité de la CGV
La figure 2.1 montre un effet de la masse molaire sur l’avancée du frittage puisque le taux de
phase recristallisée diminue avec l’augmentation de la masse molaire. Cette évolution ne peut
pas s’expliquer par une différence de cristallinité entre les différentes poudres natives parce que
c’est le GHR 8110 qui présente le taux de cristallinité le plus élevé et c’est lui qui a le plus fondu.
Il reste alors une explication qui serait une différence de dissipation énergétique lors des frappes.
Toujours sur la figure 2.1, le durcissement augmente avec la masse molaire ou bien avec le
taux de phase recristallisée alors que ce n’est pas le cas lorsque la fusion de la poudre est totale
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(fig. 2.2). Généralement le durcissement d’un polymère semi-cristallin est relié à la quantité de
transmetteurs de contrainte. On peut donc supposer que la quantité de ces transmetteurs est
plus importante dans la poudre native qu’une fois le polymère cristallisé depuis le fondu.
Puisque le taux de phase recristallisée diminue avec la masse molaire, la conversion de l’énergie
cinétique en chaleur faiblit lorsque la masse molaire augmente. Dans le chapitre précédent nous
avons vu que la déformation lors d’un impact et les propriétés viscoélastiques jouent un rôle
essentiel dans la transformation de l’énergie cinétique en chaleur. La dissipation énergétique
dans la poudre native diminue avec la masse molaire. Par contre, nous ne pouvons pas clairement
attribuer cette diminution de l’échauffement à une rigidification de la poudre native ou à une
diminution du module visqueux avec l’allongement des chaînes.
2.1.4. Comparatif entre les différents grades en fonction de l’avancement du
frittage
Pour récapituler l’évolution des propriétés mécaniques en fonction de l’avancée du frittage, le
rapport entre le module élastique des matériaux CGV et le module élastique du Tivar 1000 a été
tracé en fonction de la déformation à la rupture sur la figure 2.3. Tous les matériaux CGV sont
plus rigides que le Tivar 1000 tandis que, classiquement, la rigidité et l’allongement à la rupture
suivent des tendances opposées. Qui plus est le module élastique tend globalement à diminuer
avec la masse molaire puisque la cristallinité évolue également dans le même sens. Le GUR 1050
fait exception mais celui-ci est différent car il ne contient pas d’additif.
Trois régions distinctes apparaissent sur cette figure. Pour les taux de phase recristallisée
compris entre 50 % et 80 %, les matériaux CGV présentent une rigidité élevée, mais qui est
contre-balancé par une faible ductilité. Pour un taux compris entre 80 % et 90 %, la rigidité
décroît très rapidement au profit de l’étirabilité. Finalement pour un taux compris entre 90 %
et 100 %, le module n’évolue que très peu tandis que l’allongement à la rupture progresse pour
atteindre les valeurs communément atteintes [89, 90].
2.2. Établissement d’un critère d’avancement du frittage
Wool et Kim [69, 70] sur la base des travaux de de Gennes sur la reptation des chaînes[68]
ont établi que l’adhésion d’un assemblage est reliée à la distance d’interpénétration, c’est-à-dire
la distance sur laquelle le centre de gravité de la chaîne a pu diffuser à travers l’interface. Ils sont
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Figure 2.3.: Module d’élasticité en fonction de déformation vraie à la rupture pour les différents
grades








avec Rg le rayon de giration et τrep le temps de reptation. Le temps de reptation est dépendant





avec τ1 le temps de déplacement microscopique (τ1 = 10−10) N le nombre de monomères par
chaîne et Ne le nombre de monomères entre enchevêtrements (Ne ≈ 90 [91]). Le rayon de giration







avec b0 = 0.125 nm la longueur de la liaison C–C et C∞ le rapport caractéristique qui représente
la flexibilité de la chaîne (pour le PE, C∞ ≈ 6 [85]).
Le critère deWool suppose que la résistance de l’interface équivaut à celle du matériau massif
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quand la distance d’interpénétration χ = Rg, c’est-à-dire, que la durée de mise en contact est
le temps de reptation τrep. Pour l’ensemble des grades utilisés, excepté pour le GHR 8110, le
calcul de τrep donne des durées comprises entre 1 h et 14 h. Ces temps ne concordent pas avec
le fait que par CGV il est possible d’égaler l’allongement à la rupture d’un matériau obtenu par
compression à chaud en l’espace de quelques centaines de secondes. Pour un 62 coups, on estime
que le temps passé au-dessus de la température de fusion est d’environ 300 s. Ce comportement
est similaire à ce qu’ont pu observer Bastiaansen et coll. [81] ainsi que Barham et Sadler
[79] la perte d’étirabilité de polyéthylènes désenchevêtrés après avoir été portés au-dessus de la
température de fusion pendant un temps beaucoup plus court que le temps de reptation. Ce qui
signifie que la création de liens entre les chaînes ne requiert pas qu’elles parcourent l’intégralité
de leur tube. Une reptation partielle semblerait amplement suffisante pour avoir une qualité
d’interface nécessaire à une bonne cohésion.
Néanmoins, nous savons que la cocristallisation joue un rôle prépondérant par rapport à la
formation d’enchevêtrements dans le soudage des polymères semi-cristallins [73, 74]. On peut
alors définir un autre critère qui serait qu’une bonne cohésion est atteinte si les chaînes diffusent
seulement sur une distance équivalente à la longue période de l’empilement lamellaire donc si
χ(t) ≈ Lp comme présenté sur la figure 2.4. Il est donc nécessaire de définir τLp , le temps de




Chaîne ayant diﬀusée dans
 une lamelle voisine
Figure 2.4.: Schématisation de la diffusion sur une distance équivalente à Lp
Dans le but de quantifier ce critère, nous avons repris les données issues du frittage partiel à
46 coups pour lequel le temps de frittage à l’état fondu est d’environ 200 s. Sur la figure 2.5 ont
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. Nous avons également tracé le critère mécanique (εbreak/1, 7) avec
1,7 qui est la valeur de l’allongement à la rupture pour un UHMWPE correctement fritté. Ce
critère mécanique est analogue au critère G1c/G01c qui est utilisé pour qualifier le soudage entre
deux surfaces planes avec G1c l’énergie de fracture d’une soudure et G01c l’énergie de cohésion du
matériau. Les deux critères convergent vers une valeur de 1 pour une masse molaire d’environ
1 × 106 g/mol, ce qui signifie que les chaînes ont pu diffuser sur une distance équivalente ou
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Figure 2.5.: Critère de la longue période en fonction de la masse molaire
Qui plus est, le critère mécanique diminue avec la masse molaire ce qui indique que, pour des
paramètres CGV identiques, le soudage devient de plus en plus difficile. Le critère de la longue
période s’ajuste correctement avec le critère mécanique alors que ce n’est pas le cas du critère
de Wool qui dévie fortement. Il s’avère donc que le critère de Wool est bien trop sévère pour
quantifier l’efficience du soudage du UHMWPE.
Le critère de la longue période semble plus pertinent pour prévoir le frittage des UHMWPE. La
diffusion sur cette plus courte distance concorde mieux avec nos observations. Une réorganisation
à plus courte distance, telle qu’une diffusion sur une distance équivalente à la longue période afin
de permettre la cocristallisation, est donc suffisante pour conférer une bonne qualité d’interface.
On remarque que la distance Lp = 40 nm correspond au rayon de giration d’une chaîne ayant
une masse molaire de 1, 5 × 106 g/mol. Il est donc cohérent que le critère de Wool soit valide
seulement pour le GHR 8110 puisque sa masse molaire est de 0, 6× 106 g/mol.
Le fait que les propriétés mécaniques des matériaux CGV soient similaires à celles des maté-
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riaux obtenus par compression à chaud met en évidence qu’une réorganisation rapide, une fois
la température de fusion atteinte, est possible pour des polymères de masse molaire élevée. Il est
remarquable que cette observation concorde avec l’idée d’une « explosion » à la fusion imaginée
par de Gennes [80] qui suppose que des cristaux de polyéthylène désenchevêtrés peuvent se
conformer en une pelote statistique dans un temps beaucoup plus court que le temps de repta-
tion. Ce qui est une preuve que le couplage par enchevêtrement est relié à la mobilité segmentale
plutôt qu’à la mobilité de la chaîne [81]. Toutefois cette possibilité d’explosion à la fusion reste
hypothétique puisqu’elle n’a été observée que dans des cas particuliers et que la CGV est sensible
à la masse molaire.
2.3. Traitement thermique sur la poudre avant la mise en œuvre
Les poudres natives sont considérées comme étant peu enchevêtrées et en suivant les suppo-
sitions de de Gennes sur l’explosion à la fusion, une fois chauffée au-dessus du point de fusion
les chaînes se réorganisent très rapidement sur de grandes distances. En admettant que cette
explosion ait lieu avec la poudre native, sa contribution permettrait de faciliter la diffusion des
chaînes. La mise en œuvre d’une poudre « cuite » et donc qui aurait « explosé » devrait donner
de moins bons résultats puisque que la contribution de l’explosion sera perdue.
De la poudre de GUR 4113, déposée en couche de quelques millimètres d’épaisseur sur une
plaque d’acier, a été chauffée à 180 °C pendant 10 minutes. Cette poudre par la suite a été mise
en œuvre avec les mêmes paramètres que la poudre sans traitement thermique.
Sur la figure 2.6 sont représentées les courbes de traction avec la contrainte vraie en fonction de
la déformation vraie de deux essais identiques mise à part la poudre. Pour les deux essais, le taux
de phase recristallisée est de 100 %. L’échantillon avec la poudre cuite présente un durcissement
un peu moins fort et un allongement à la rupture plus important que pour la poudre normale.
De ce comportement on peut en conclure deux scénarios. Soit l’explosion à la fusion n’a pas
eu lieu avec notre polymère, soit elle a eu lieu mais ne concourt pas au frittage de la poudre.
Le premier scénario est envisageable parce que le phénomène a été mis en évidence sur un film
avec des chaînes désenchevêtrées qui est obtenu par séchage à partir d’une solution. Il n’est donc
pas évident que dans le cas de la poudre ce phénomène puisse avoir lieu. La vérification n’est par
ailleurs pas possible puisqu’il faudrait mesurer la capacité d’étirage du matériau avant et après
l’explosion.
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Figure 2.6.: Traction en fonction du type de poudre avec les mêmes paramètres de mise en
œuvre
Le second scénario est plus difficile à envisager. Bien que la poudre normale voit la rupture
arriver plus tôt, il ne faut pas oublier que son point de fusion est plus élevé et que la diffusion n’a
dû se faire pendant un temps plus court. Nous avons vu précédemment que même si le polymère
est totalement fondu, l’allongement à la rupture va encore dépendre du nombre de coups.
2.4. Conclusion
La CGV permet d’obtenir un matériau ductile en l’espace de quelques minutes même pour des
polymères de masse molaire très élevée. L’échauffement dû aux dissipations viscoélastiques suite
aux impacts et les frottements entre les grains de poudre permet d’atteindre le point de fusion
du polymère. Cependant l’avancement du frittage est affecté par la masse molaire. Quand elle
augmente, la dissipation énergétique lors des impacts diminue ce qui limite l’échauffement du
matériau et donc la quantité de poudre qui peut être fondue dans un nombre de frappes imparti.
Les poudres natives ont donc des propriétés viscoélastiques qui dépendent de la masse molaire.
Le mécanisme de frittage a été discuté sous l’angle de l’interdiffusion des chaînes à l’échelle
de temps de notre procédé. Le critère de Wool, basé sur un déplacement des chaînes à travers
l’interface sur une distance équivalente au rayon de giration, n’est vérifié que pour des polymères
dont la masse molaire n’excède pas 106 g/mol. Ce qui signifie que pour ces polymères, le temps
pour obtenir un bon frittage est inférieur au temps de reptation. Pour des masses molaires plus
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élevées, le temps de reptation devient largement plus grand que la durée de mise en œuvre
par CGV et donc le critère de Wool n’est plus vérifié. Toutefois la diffusion sur une distance
équivalente à la longue période est suffisante pour obtenir de bonnes propriétés mécaniques. Il
y a une concordance entre le critère basé sur une diffusion sur une distance égale à la longue
période et le critère mécanique basé sur l’allongement à la rupture. La cocristallisation joue donc
le rôle majeur dans le soudage des polymères semi-cristallins.
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Conclusion et perspectives
137Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0053/these.pdf 
© [N. Doucet], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés
Conclusion
La compaction à grande vitesse (CGV) des polymères semi-cristallins est adaptée à la mise
en œuvre des polymères présentant une très forte viscosité à l’état fondu qui rend la mise en
œuvre par des procédés classiques (injection ou extrusion) quasi-impossible. Ces matériaux se
présentent sous la forme de poudres que l’on définit comme natives qui sont très cristallines. Les
impacts successifs à haute énergie permettent l’échauffement de la poudre. La fusion commence
à la surface des grains pour se poursuivre, au fur et à mesure des impacts, vers l’intérieur de
la particule. Cet aspect séquentiel du procédé ouvre à la possibilité de contrôler la proportion
de poudre native qui sera conservée dans le matériau et d’établir un compromis entre la rigidité
(forte proportion de poudre native) et la ductilité (faible proportion ou absence de poudre native).
Cette étude suivait deux axes majeurs. D’un côté l’aspect technique qui était de parfaire l’ou-
tillage pour sa fiabilité et pour améliorer la reproductibilité ainsi que de quantifier l’hétérogénéité
et les défauts des pièces finales.
D’un point de vue scientifique nos bases étaient les résultats du travail de thèse précédent.
Toutefois quelques points avaient été peu approfondis ou n’avaient pas été abordés. La modéli-
sation du procédé ne contenait que quelques données expérimentales, les effets de gradients sur
l’hétérogénéité de la pièce n’avaient pas été mesurés, les mécanismes de frittage n’avaient pas
été étudiés à l’échelle moléculaire et l’influence de la masse molaire était inconnue. Il s’agissait
donc de comprendre la conversion de l’énergie cinétique des impacts en chaleur afin de définir un
critère de processabilité et savoir quels sont les mécanismes de frittage qui entrent en jeu lors de
la CGV. Les matériaux choisis étaient le polyéthylène ultra haute masse molaire (UHMWPE)
qui se prête bien à une élaboration par CGV et le polyoxyméthylène (POM) qui au contraire
présente de sérieuses difficultés de mise en œuvre.
Au cours de cette étude, nous avons pu mettre en œuvre, sans difficulté particulière et dans
un temps court, une large gamme de UHMWPE sous leur forme native, ayant une masse molaire
comprise entre 0, 6×106 g/mol à 10, 5×106 g/mol. Cet aspect engageant ne doit pas faire oublier
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que ce résultat n’a pas pu être transposé au POM qui, du fait de sa rigidité très élevée à l’état
natif, est peu enclin à la mise en œuvre par CGV dans des conditions proches de celles du PE.
Toutefois la meilleure connaissance des paramètres essentiels de la mise en œuvre laisse à penser
que, dans un avenir proche, l’obtention de pièces non fragiles est possible.
Amélioration continue de l’outillage
Tout au long des différentes campagnes d’essais, l’outillage a été l’objet de constantes améliora-
tions pour pallier les différentes faiblesses ou pour s’adapter à l’apparition de nouveaux besoins.
Ce travail, principalement du fait du CETIM, a permis la mise en place d’un cahier des charges
et la réalisation d’une nouvelle version de l’outillage qui permet une amélioration sensible de la
fiabilité et la maîtrise des paramètres.
Une sensibilité aux conditions de mise en œuvre
Les conditions de mise en œuvre regroupent de nombreux paramètres et contribuent à com-
plexifier la mise au point du procédé. La partie traitant de l’hétérogénéité, des défauts et l’aniso-
tropie a clairement mis en évidence que pour obtenir une pièce homogène, la meilleure façon était
de chercher la fusion complète. C’est toutefois perdre l’intérêt de la conservation d’une partie
de la poudre native. Une température homogène dans la poudre, au moment de commencer les
frappes, est nécessaire pour assurer l’homogénéité du taux de phase recristallisée au sein de la
pièce. C’est donc une condition difficile à mettre en place mais qui est indispensable. Les défauts
liés à la cristallisation de l’extérieur vers l’intérieur de la pièce sont, quant à eux, plus facilement
évitables via l’étape de post-compaction qui consiste à appliquer une pression de 60 MPa lors du
refroidissement. Un apport supplémentaire de la post-compaction est qu’elle permet de mieux
contrôler l’aspect dimensionnel de la pièce finale.
Vers une modélisation du procédé
La modélisation du procédé n’avait été abordée que superficiellement jusqu’à présent. En
reprenant les données acquises précédemment il a été mis en évidence qu’une frappe correspond en
fait à une oscillation. Il a donc été possible d’en déterminer le travail et d’en déduire l’énergie qui
est dissipée dans le matériau à chaque cycle. Cet aspect dissipatif prend en compte l’évolution des
propriétés viscoélastiques du polymère avec la température. On peut alors faire le rapprochement
avec les conséquences du gradient thermique au sein de la poudre lors des frappes. La dissipation
139Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0053/these.pdf 
© [N. Doucet], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés
énergétique et par conséquent l’échauffement et la fusion des cristallites ne seront pas homogènes.
Un des objectifs de ce travail était de prévoir la « processabilité » d’un polymère par CGV
et de comprendre pourquoi le POM se prête mal au frittage par notre procédé. Tout d’abord le
POM sous sa forme native est très cristallin, donc sa fusion nécessite beaucoup d’énergie mais
au-delà de cette quantité à fondre la très forte rigidité de la poudre fait que l’énergie dissipée
lors d’une frappe est faible. Cette relation entre la déformation de la poudre lors des impacts et
l’échauffement de la poudre se retrouve dans le fait que le procédé est plus efficace en augmentant
l’énergie de chaque coup.
De l’influence de la masse molaire
Nous avons montré que l’échauffement lors des impacts diminuait lorsque la masse molaire
augmentait. Nous ne pouvons pas toutefois attribuer cette diminution à une plus grande rigidité
ou à une plus faible dissipation viscoélastique de la poudre native lorsque la masse molaire croît.
La masse molaire n’a qu’un effet limité sur le frittage qui est confirmé par l’inadéquation
de la diffusion des chaînes sur une distance équivalente au rayon de giration pour expliquer le
soudage. Cela montre que la création de l’intégralité des enchevêtrements entre plusieurs chaînes,
qui dépend fortement de la masse molaire, n’est pas la condition sine qua non pour assurer la
bonne cohésion du matériau. Une réorganisation des chaînes sur une distance de l’ordre de la
longue période est propice à la mise en commun d’autres chaînes dans les cristallites en vue d’une
cocristallisation et l’emmêlement de celles-ci ce qui apporte un couplage mécanique à l’origine
de la cohésion de la poudre.
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Perspectives
Puisque le couplage mécanique entre les grains de poudre trouve son origine dans les réor-
ganisations d’une partie des chaînes du polymère sans former la totalité des enchevêtrements
— la caractérisation mécanique se faisant uniquement aux temps courts — il serait intéressant
de voir le comportement mécanique aux temps longs par des essais de fluage ou de traction à
chaud pour connaître le type de couplage mécanique qui se met en place lors du frittage. Pour
reprendre l’idée d’un composite, il doit être possible de mettre en œuvre un mélange de poudre
native d’un UHMWPE et une poudre d’un polyéthylène de plus faible masse molaire qui puisse
fondre à plus basse température et qui joue le rôle de matrice.
Maintenant que nous savons que la déformation lors de l’impact est le critère clé de la CGV,
il est tout à fait imaginable de mettre en œuvre le POM ou un autre polymère semi-cristallin en
choisissant une énergie d’impact adaptée à la rigidité du matériau. Une autre voie à explorer est
l’utilisation de matériaux chargés mais pour lesquels il faudra prêter attention à la déformation
avant que les charges ne forment un empilement plus rigide que la matrice polymère.
Dans l’objectif de parfaire la modélisation du procédé et en connaître les limites, il est indis-
pensable de connaître la déformation de la poudre en fonction du polymère, de la température
et de l’énergie de l’impact. Calculer ces valeurs d’un point de vue théorique semble une quête
difficile puisqu’il faudrait connaître la compressibilité oedométrique du matériau en fonction de
la température, la contrainte qui est appliquée en fonction de l’énergie d’impact, le transfert de
contrainte sur la matrice et la déformation de la matrice. Des mesures in-situ avec une caméra
rapide sont certainement plus adaptées à cette démarche. Les données acquises pourront être
injectées dans une modélisation par des éléments finis.
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A. Code de la modélisation
Code source de la modélisation, le programme fonctionne dans un environnement linux avec
les logiciels libres suivants :
– Python (version 2.7) http://www.python.org
– Numpy (version 1.6) et Scipy (version 0.10) http://www.scipy.org
– Matplotlib (version 1.1) http://www.matplotlib.sf.net
– IPython (version 0.12) http://ipython.org
#-*- coding:utf-8 -*-
import numpy as np
import matplotlib.pyplot as plt
from scipy.integrate import quad
from scipy.special import erf
Tf = 0. # Température de fusion
xc = 0.6 # taux de cristallinité
rhoc = 0.999 # densité du cristal
rhoa = 0.855 # densité de l’amorphe’
Cps = 2.2#*10**3 # cp à l’état solide’
Cpl = 2.1#*10**3 # cp à l’état liquide’
nbcp = float(raw_input(u’Nombre de coups = ’))
m = float(raw_input(u’Masse de poudre (g) = ’))
deltaH0 = float(raw_input(u’Enthalpie de fusion du cristal (J/g) = ’))
#Enthalpie de fusion en J/g
def Ep(t):
"""Module élastique en Pa"""
return 18.2+24444323*np.exp(-t/10.6)*10**6
def Es(t):
"""Module visqueux en Pa"""
return 2+3843368*np.exp(-t/10.617894)*10**6
def sigmadepsilon(x,t = 130, e0 = 0.25, w = 350, a = 15.2):




"""Énergie dissipée dans l’échantillon calculer
par intégration de Im(sigma)xIm(depsilon/dt) qui est la fonction
sigmadepsilon"""
nrj, err = quad(sigmadepsilon,0,1/15.2, (t, e0))
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"""Répartition gaussienne de la taille des cristallites
et donc de leur température de fusion par défaut sigma = 4"""
return 1/(s*(2*np.pi)**0.5)*np.exp(-0.5*((t-Tf)/s)**2)
def cdf(x):
"""Fonction de répartition d’une loi normale"""
return (1 + erf(x/2**0.5)) / 2
def skew(x,e=135,w=2,a=-1.2):
"""Pour avoir une gaussienne asymétrique"""
t = (x-e) / w
return 2 / w * rep(t) * cdf(a*t)
#On cherche à définir la quantité d’énergie pour fondre le cristal à une
#température donnée. On trouve la quantité de cristal en intégrant la
#fonction de répartition.
def nrjFusion(t1, t2):
"""Énergie pour fondre les cristallites entre t1 et t2
Intégration de la loi normale entre t-0,05 et t+05"""
dxc, err = quad(skew, t1, t2)
return dxc*xc*deltaH0*m
#Taux de cristallinité en fonction de la température
def Xc(t):
"""taux de cristallinité en fonction de la température"""
dxc, err = quad(skew,120,t)
return xc*(1-dxc)
def Phic(t):
"""Taux de cristallinité volumique en fonction de la température"""
return Xc(t)/(Xc(t)+(rhoc/rhoa)*(1-Xc(t)))
def rho(t):
"""Densité en fonction de la température"""
return (Phic(t)*rhoc+(1-Phic(t))*rhoa)
def deltat(t, e=5):
"""Augmentation de la température en fonction de la température"""
return e/(rho(t)*Cps*m)
t = [120.,122.5,125.]
temp_ftemp = [] #suivi de la température suivant la t de départ
xc_ftemp = [] #suivi du tx de cristal restant suivant la t de départ
for i in range(len(t)):
suivit = [t[i]] #température après la frappe
e = energie(t[i])*vol(t[i])
txc, errxc = quad(skew,suivit[-1],200)#calcul du taux de cristal
suivixc = [txc*100] #restant avant le 1er coup
ncoup = 1
dt = 0.005
n_prev = 1 # Sert à stocker le nombre d’incréments précédent
while ncoup <= nbcp:
e = energie(suivit[-1])*vol(suivit[-1])
ncoup = ncoup + 1
n = n_prev - 1
if rho(suivit[-1])*Cps*m*(n*dt)\
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n = n - 1
n_prev = n
print("coup n : {0}, nb d’incréments = {1}".format(ncoup, n))
suivit.append(suivit[-1]+n*dt)
suiviT0 = suivit[-1]+n*dt




#Mise en place du graphe
fig = plt.figure()
scatter = [’k-’, ’k--’, ’k-.’, ’k+’, ’k:’]
ax = fig.add_subplot(121)
bx = fig.add_subplot(122)
for i in range(3):
leg = str(t[i]) + u" C"
ax.plot(temp_ftemp[i], scatter[i], label=leg)
bx.plot(xc_ftemp[i],scatter[i], label=leg)




leg2 = bx.legend(loc=0, title = u"Température de départ")
bx.set_ylim(0,100)
bx.set_xlabel(u’Nombre de coups’)
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B. Détail du calcul des différents coefficients
utilisés dans la modélisation du procédé








Amplitude de la déformation
ε(t) = ε0(1− at) (B.2)
fonction linéaire valant ε0 à t = 0 et qui s’annule en t = 1/a
On intégrera de 0 à 1/a







Pour la contrainte on prend également la partie imaginaire pour que σ = 0 en t = 0
σ = Im[Eε] = Im[(E′ + jE′′)ε0(1− at)ejωt] (B.4)
On développe :
(E′ + jE′′)ε0(1− at)ejωt = (E′ − jE′′)ε0(1− at)× (cosωt+ j sinωt)
= (−ε0atE′ + ε0E′ + ε0jE′′ − ε0atjE′′)(cosωt+ j sinωt)(B.5)
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La partie réelle vaut :
(−ε0atE′ + ε0E′) cosωt− (ε0E′′ + ε0atE′′) sinωt (B.6)
La partie imaginaire vaut :
(ε0E
′′ − ε0atE′′) cosωt+ (−ε0atE′ + ε0E′) sinωt (B.7)
On dérive ε avec ε∗ = ε0(1− at)ejωt
dε∗
dt








= −ε0a sinωt+ ε0ω(1− at) cosωt (B.8)
De la même manière pour la contrainte
σ = Im(σ∗) = (ε0E′′ − ε0atE′′) cosωt+ (−ε0atE′ + ε0E′) sinωt (B.9)




= −ε0a(ε0E′′ − ε0atE′′) sinωt cosωt+ ε0ω(1− at)(ε0E′ − ε0atE′) sinωt cosωt
−ε0a(ε0E′ − ε0atE′) sin2 ωt+ ε0ω(1− at)(ε0E′′ − ε0atE′′) cos2 ωt
= −aE′′ε20 sinωt cosωt+ a2ε20tE′′ sinωt cosωt+ a2t2ε20ωE′ sinωt cosωt
−2atε20ωE′ sinωt cosωt+ ε20ωE′ sinωt cosωt+ a2ε20tE′ sin2 ωt
−aε20E′ sin2 ωt+ a2t2ε20ωE′′ cos2 ωt− 2atε20ωE′′ cos2 ωt
+ε20ωE
′′ cos2 ωt (B.10)
Intégration entre 0 et t
La liste des termes à intégrer est la suivante : sinωt cosωt ; t sinωt cosωt ; t2 sinωt cosωt ;
t sin2 ωt ; sin2 ωt ; t2 cos2 ωt ; t cos2 ωt ; cos2 ωt.
156Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0053/these.pdf 
















































































































































157Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0053/these.pdf 
© [N. Doucet], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés
ˆ t
0















































































































































































































158Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0053/these.pdf 
© [N. Doucet], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés
Rassemblement de tous les membres de la formule
e = A (ε20ωE′ − aε20E′′)+ B (−aε20E′)+ C (ε20ωE′′)+D (a2ε20E′′ − 2aε20ωE′)
+ E (−2aε20ωE′′)+ F (a2ε20E′)+ G (a2ε20ωE′′)+H (a2ε20ωE′) (B.19)
Passage d’une contrainte uniaxiale en traction à la même
contrainte en œdométrique











































σm = αεm (B.23)
Puisqu’il n’y a pas de dissipation d’énergie dans les autres directions
α′ = 2G′ +
G′(E′ − 2G′)
3G′ − E′ et α
′′ = 2G′′ +
G′(E′′ − 2G′′)
3G′′ − E′′ (B.24)
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C. Article à soumettre
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Sintering of UHMWPE nascent powders by High Velocity Compaction:
Influence of molecular weight and impact energy
Nolwenn DOUCETa, Olivier LAMEa,∗, Gérard VIGIERa, Florence DORÉb, Roland SÉGUÉLAa
aLaboratoire MATEIS, UMR 5510 CNRS–INSA de Lyon, Bât. Blaise PASCAL, 7 av. Jean CAPELLE, 69621 Villeurbanne
Cedex (France)
bCETIM, 7 rue de la Presse, BP 802, 42952 Saint Étienne Cedex 9 (France)
Abstract
The efficiency of sintering of UHMWPE nascent powders by high velocity compaction is investigated with
regard to the number of impacts (Nhits). The mechanical energy provided to the powder produces a partial
melting and subsequent welding of the powder particles. A Nhits threshold value is necessary to generate
mechanical cohesion in the powder-compacted billet owing to the recrystallized interfacial material which
provides wetting and welding of the powder particles. Mechanical strength increases with increasing Nhits
owing to the increasing fraction of recrystallized material. However, stiffness decreases in parallel due to the
lower crystallinity of the recrystallized material compared to the original nascent powder. The influence of
the molecular weight (Mw) is also studied for a series of UHMWPE nascent powders. The Mw dependence
of the recrystallized fraction and the concomitant mechanical properties is assigned to the Mw dependence
of the inner microstructure of the powders that influence their viscoelastic capabilities and consequently
the self-heating effect during compaction. The mechanism of particle welding is discussed in terms of chain
interdiffusion with regard to the time scale of the process. Wool’s welding criterion based on the reptation
of chains over their own radius of gyration through the interface only applies forMw < 106 g/mol. It turned
out that above this Mw value efficient welding is already obtained after chain diffusion over a distance close
to the stacking long period thanks to the occurrence of co-crystallization.
Keywords: UHMWPE, sintering, crystallization, welding.
1. Introduction
High molecular weight polymers display a very
high viscosity that is a strong prejudice for conven-
tional melt-processing such as injection or extru-
sion. Indeed, polymer viscosity and reptation time
∗Corresponding author
Email address: olivier.lame@insa-lyon.fr (Olivier
LAME)
are related to the molecular weight at the power 3
or close to [1, 2]. In contrast, high molecular weight
generally results in high mechanical performances,
particularly regarding the resistance to creep, im-
pact and wear.
Readily after synthesis, polymer reactor pow-
ders are compounded with additives into pellets by
melt-extrusion, then pellets are processed by ex-
Preprint submitted to Elsevier May 30, 2012
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trusion or injection. However, for high molecu-
lar weight polymers such as ultra-high molecular
weight polyethylene (UHMWPE) or polytetrafluo-
roethylene (PTFE), the very high viscosity makes
melt-processes inapplicable. For these polymers
only compression-molding, ram-extrusion or sinter-
ing of nascent powders can be applied at high tem-
perature [3]. The major drawback of these pro-
cesses is the long duration, i.e. several hours far
above the melting point [4]. A direct consequence
is high energetic cost and risks of polymer thermal
degradation [5].
In recent years [6–8], a novel method of poly-
mer powder sintering based on High Velocity Com-
paction (HVC) was developed in collaboration be-
tween INSA-Lyon and CETIM-Saint-Etienne. In
contrast to ram-extrusion or hot-compaction, the
powder is heated at a temperature just below
the melting point. Particle sintering is achieved
thanks to the high energy impacts that promotes a
very close contact of the powder grains and gener-
ates a temperature increase of the polymer slightly
above its melting point. The second main dif-
ference between HVC sintering and conventional
compression-molding is that the former one can be
completed within a few minutes as compared to sev-
eral hours in the case of compression-molding for
producing bulk isotropic parts.
Due to the sequential character of the HVC pro-
cess, the mechanism of the powder grain sintering
could be easily followed up. Jauffrès et al. [8]
showed that full densification is reached in the first
HVC impacts. Then the temperature gradually in-
creases by self-heating, due to friction between par-
ticles and viscoelastic dissipation within the poly-
mer powder grains. This temperature increase re-
sults in the partial melting of the material, starting
at the particle boundaries. Melting was suspected
to gradually progress toward the particle core as a
function of increasing impacts.
Depending of the total energy provided to the
powder via a variable number of impacts, the mate-
rial may be either partly or fully melted. This spe-
cific property of HVC offers the opportunity of regu-
lating the partial melting of the powder, and there-
fore adjusting the mechanical properties of the sin-
tered material. Indeed, due to its high crystal con-
tent, the nascent powder has a much higher stiffness
than the melt-crystallized part of the polymer. This
particular applies to nascent UHMWPE powders.
The residual nascent powder in the HVC-sintered
material works as a reinforcing filler that enhances
the mechanical properties of the bulk piece. The
HVC-sintered materials can be defined as a self-
composites or self-reinforced polymeric materials
[7, 9–11], by analogy with Hine and Ward regarding
UHMWPE compacted fibers [12, 13]. As in the case
of actual polymer composites, the mechanical prop-
erties of the sintered material depend on the filler
content. In HVC, the filler ratio can be adjusted
via processing parameters, i.e. tool temperature,
number and energy of impacts.
Only few information are available on the struc-
ture of nascent semi-crystalline polymers, particu-
larly regarding the mechanical properties. Never-
theless, nascent powder of UHMWPE shows some
particular properties: a high crystallinity and an
higher melting point but these properties are lost
after the first melting. High crystallinity could be
explained by the high mobility of chains and a few
2
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entanglements during synthesis which ease the crys-
tal formation. During the UHMWPE polymeriza-
tion, there is a competition between the polymer
chain extension and the crystallization that cre-
ates topological constrains in the amorphous phase
[14]. This competition depends on the polymeriza-
tion conditions that are specific to each producer
[15]. Generally, the chain mobility in the amor-
phous phase is reduced and the melting point of
the crystalline phase is increased as compared with
melt-crystallized materials [16].
Previous HVC studies were focused at poly-
oxymethylene [6] and a single UHMWPE grade [7].
The present deals with the mechanical properties
as a function of HVC experimental conditions and
on the capabilities of various UHMWPE grades to
be processed by HVC. The mechanisms of sintering
are also discussed at a molecular scale.
2. Experiments
2.1. Materials
Five UHMWPE materials have been provided
by Ticona (Oberhausen, Germany) in the form
of nascent reactor powder. Some molecular and
physical characteristics are listed in Tab. 1, includ-
ing weight-average molecular weight, Mw, crystal
weight fraction, χc. All polymer grades contain
a stabilizer, except GUR1050 which is additive-
free. For the sake of comparison with the powder-
compacted materials, a commercial material pro-
cessed by compression-molding of GUR4120 pow-
der and distributed as Tivar1000 was purchased
from PolyHySolidur (Vreden, Germany). The
nascent powder crystallinity data of Tab. 1 are com-
puted from the first DSC heating scan. After melt-
ing and subsequent recrystallization, the original
high crystallinity of the nascent powders is signifi-
cantly reduced as indicated by the data from the 2nd
heating scan. In parallel, the melting point deter-
mined at the peak of the melting endotherm drops
by about 10° C, except for GHR8110 for which the
melting point depression is only 3° C. This property
will be used in the study to assess the amount of
matter that is subjected to melting-recrystallization
during the HVC process.
2.2. Processing by High Velocity Compaction
The three main steps of the HVC process are
sketched in Fig. 1. First, the powder pre-heated
at a temperature close to the onset of the melt-
ing endotherm was introduced in the die before
performing a pre-compaction for homogenizing the
powder temperature and reducing porosity. At this
stage, porosity was already about nil according to
the apparent density that was very close to that
computed from the sample crystallinity. Second, a
series of impacts or hits was applied at fixed fre-
quency. Third, the die was lowered to eject the
compacted billet. The duration of the whole pro-
cess did not exceed 5 minutes.
The main parameters of the process are the tem-
perature of the tools (die, upper and lower punch),
the energy of every impact and the number of im-
pacts and the impact frequency. A heating collar
was used for regulating the temperature of the die
and the two punches. For our experiments, the
powder was pre-heated for 15 min at 100 °C in an
oven. The tool temperature was set at 115 °C, i.e.
at the onset of the melting endotherm. The die was
3
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Figure 1: Successive steps of the HVC process
filled with 60 g of powder to get a cylindrical billet
about 50 mm wide and 30 mm high. In the present
study, particular attention has been focused at the
influence of the number of impacts on the sinter-
ing efficiency, the characteristic energy being set at
2144 J for every impact, at a frequency of 3 Hz.
2.3. Mechanical characterization
Rectangular slices 1.5 mm thick were machined
out from the bulk pieces for mechanical property
measurements on an Instron testing machine. Ten-
sile tests were conducted at room temperature (RT)
using dumbbell-shaped samples having 10 mm in
gauge length and 3 mm in width. The initial strain
rate 3.3×10−3 s−1. The true strain or Henky strain
was defined as ε = ln(L/L0), where L0 and L are
the values of the gauge length prior to and during
drawing. The standard deviation on the strain at
break, εbreak, was about 10 %. The stiffness of the
HVC-material was determined via 3-point bending
4
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tests according to the ISO-178 Norm using 35 mm
long and 5 mm wide strips cut out from 3 mm thick
slices, the distance between external points being 25
mm. The elastic modulus data were averaged from
three measurements having a maximum deviation
of 10%
2.4. Differential scanning calorimetry (DSC)
All measurement were performed on a Perkin-
Elmer DSC-7 apparatus. The samples weighing
about 10 mg were heated at a scanning rate of
10 K/min. The temperature and heat flow scales
were calibrated with high purity indium. The melt-
ing point was taken at the peak of the melting en-
dotherm. The weight fraction crystallinity, χc, was
computed using the melting enthalpy of perfectly
crystalline polyethylene ∆H0f = 290 J/g [17]. In
the case of powder-compacted samples, the DSC
thermograms often exhibit a dual melting peak, the
high temperature one being assigned to the unmod-
ified nascent powder and the low temperature one
to the melted and recrystallized part of the mate-
rial [18, 19]. The fraction of recrystallized part to
remaining nascent part of the material, Fr, was as-
sessed via deconvolution of the two peaks according
to a previous procedure [7].
2.5. Small-angle X-ray scattering (SAXS)
SAXS experiments were performed on a labo-
ratory bench equipped with a CCD camera from
Princeton Instruments. The Cu Kα radiation
(wavelength λ = 0.154 nm) was generated by a
Rigaku rotating anode and collimated by to a point-
focusing Goebel mirror from Xenocs. The 2D-
paterns of all materials displayed a uniform SAXS
ring indicating that HVC did not induce signifi-
cant structural anisotropy. Intensity profiles could
be thus computed via azimuthal integration of the
patterns after corrections for intensity and geomet-
ric distortions. The long period of the scattering
lamella stacks was calculated using the Bragg’s re-
lation, Lp = 2pi/qpeak, where qpeak is the scatter-
ing vector at the apex of the correlation peak of
the Lorentz-corrected intensity profile. For all the
polymers of the present study it turned out that
Lp = 40± 2 nm.
3. Results and discussion
3.1. Thermal behavior
The structural evolution of the compacted pow-
ders as a function of number of impacts, Nhits, is
illustrated in Fig. 2 regarding GUR4113. The DSC
heating curves show that, with increasing, Nhits,
the single melting peak characteristic of the original
nascent powder gradually turns into a double peak.
The increasing new peak is assigned to the part
of the powder that melts under the effect of me-
chanical energy provided by the impacts and that
recrystallizes during the subsequent cooling. For
Nhits = 54, no more nascent powder remains in
the compacted GUR4113 indicating complete me-
chanically induced melting of the nascent powder.
It is worth noticing that the nascent powder crys-
tallinity is χc ≈ 63 % whereas that of the recrys-
tallized materials is χc ≈ 50 %. The recrystallized
fraction, Fr, is therefore directly correlated with a
global change of crystallinity of the HVC materials.
5
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Figure 2: DSC heating traces of powder-compacted
GUR4113 as a function of number of impacts at constant
energy of 2144 J/hit
3.2. Mechanical properties versus number of im-
pacts
The tensile stress-strain curves of in Fig. 3 re-
garding GUR4113 show that the mechanical be-
haviour of the powder-compacted materials evolves
from brittle to ductile in relation to the number of
impacts, Nhits. For each experiment, crystallinity,
χc , and recrystallized fraction, Fr, are indicated on
the corresponding curve.
The number of impacts strongly influences the
stiffness and the ductility of the powder-compacted
material as can be seen from the monotonic in-
crease of both strain and stress at break. This
evolution clearly correlates with the gradual Fr in-
crease. This is a piece of evidence of an increase
of the welding efficiency with increasing number of
impacts thanks to the partial melting of the par-
ticles. However, even for Nhits = 62 that entailed
complete melting of the powder, GUR4113 did not


















Fr = 46 %χc = 60 %
34 hits
Fr = 56 %χc = 58 %
38 hits
Fr = 69 %χc = 57 %
42 hits
Fr = 82 %χc = 54 %
46 hits
Fr = 91 %χc = 52 %
50 hits
Fr = 98 %χc = 50 %
62 hits
Fr = 100 %χc = 50 %
54 & 58 hits
Fr = 100 %χc = 50 %
Tivar1000
Figure 3: Tensile behaviour of GUR4113 as a function of
number of impacts (see text for details)
reach the strain and the stress at break of the ref-
erence material Tivar1000. This means that the
time spent by the HVC material in the molten state
was not long enough to generate particle adhesion
strength as high as that of the long time melt-
processed material. It is likely that this would occur
for Nhits  62.
For better insight into the evolution of the me-
chanical behaviour of GUR4113 as a function of
Nhits , Figure 4 displays the data of the yield stress
and the strain at break data taken from the tensile
curves of Fig. 3 in combination with the Young’s
modulus data determined from 3-point bending
tests. For Nhits < 30, the material cohesion is not
sufficient to enable mechanical property measure-
ments. For Nhits > 30, the strain at break, εbreak
, displays monotonic and drastic increase with in-
creasing Nhits. This is a clear indication of a grad-
ual improvement of the particle cohesion strength
due to partial melting that promotes welding, as
6
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pointed out previously. The situation is however
rather different regarding the yield stress and mod-
ulus. Both properties display an initial increase for
30 < Nhits < 34 that confirms the efficiency of par-
ticle welding. Then, for 34 < Nhits < 42, both yield
stress and modulus drop in spite of the increasing
welding efficiency. This is a direct consequence of
the Fr increase that entails a gradual χc drop of
the recrystallized fraction (Fig. 3). For Nhits > 42.
This observation is worth to be compared with the
fact that strain-hardening starts to develop for the
same Nhits threshold value (Fig. 3). This suggests
that if Nhits > 42 was sufficient to involve com-
plete melting of the powder and good interfacial
adhesion of the particles, the powder-compacted
material would reach its bulk material properties.
Further duration of the process, i.e. Nhits  42,
enables a gradual chain interdiffusion at the par-
ticle interface that enhances the material cohesion
(Fig. 3) without significant change in global crys-
tallinity (Fig. 3). This is the reason why modulus
and yield stress level off in spite of welding improve-
ment (Fig. 4).
It clearly appears from Figure 4 that processing
a nascent powder of UHMWPE by HVC results in
a compromise between elastic and plastic proper-
ties. For Nhits = 34, sufficient melting is reached
for providing good adhesion of the powder grains
without major loss of crystallinity. This affords
high stiffness with some brittleness (E ≈ 1.2 GPa,
εbreak ≈ 0.4). For Nhits = 62, complete melting
and chain interdiffusion lead to a less stiff mate-
rial with much higher ductility (E ≈ 800 MPa;
εbreak ≈ 1.4).






































Figure 4: Strain at break, Young’s modulus and yield stress
versus number of impacts
3.3. Influence of molecular weight on sintering
All UHMWPE grades available for this study
were HVC-processed under the same conditions ac-
cording to the previous data regarding GUR4113,
namely tool temperature = 115 °C, impact energy
= 2144 J/hit and impact frequency = 3 Hz. We
choose Nhits = 46 that seemed to be a good com-
promise between stiffness and toughness owing to
the preservation of a significant part of nascent
powder. Worth noticing is that the whole HVC
duration for Nhits = 46 was around 5 min, whereas
the duration of the series of impacts was 15 s only.
Moreover, the time laps afforded to the compacted
powder for welding in the molten state was about
200 s as assessed from ex situ measurement of the
temperature decrease down to the crystallization
temperature.
Fig. 5 shows the tensile stress-strain curves of all
UHMWPE grades for Nhits = 46. For every ma-
terial the crystallinity, χc, and the fraction of re-
crystallized material, Fr, are indicated. Under sim-
ilar processing conditions, Fr exhibits an increas-
7
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Fr = 100 %χc = 63 %
GUR 4113
Fr = 94 %χc = 51 %GUR 4130
Fr = 85 %χc = 47 %
GUR 4120
Fr = 87 %χc = 48 %
GUR 1050
Fr = 80 %χc = 48 %
GUR 4170
Fr = 84 %χc = 46 %
Tivar 1000
Figure 5: Tensile stress-strain curves of all HVC-compacted
materials using Nhits = 46
ing trend with decreasing Mw. This results in in-
creasing sintering efficiency. GHR8110 that has the
lower Mw value even underwent full melting and
displays the higher εbreak value.
Considering that the crystallinity is not signifi-
cantly different for the various polymers either prior
or after melting, except regarding GHR8110, one
may suspect that the physical origin of this phe-
nomenon lies in the viscoelastic response of the
nascent materials that may depend on Mw and
this would modify the self-heating effect during
the achievement of the HVC process. According
to Rastogi et al. [14], the surprisingly high melt-
ing point of nascent UHMWPE as compared with
the melt-crystallized counterpart is due to topolog-
ical constraints on the amorphous chains, causing
higher stiffness. Increasing Mw should intuitively
increase this kind of constraints so that stiffness
of the nascent powder particles should be expected
to increase in parallel. This unfortunately cannot
be verify on experimental grounds. Moreover, the
data of the low strain range of Fig. 5 do not seem to
support this hypothesis since the elastic modulus of
the sintered materials that contain a part of nascent
powder actually decreases with increasingMw. But
this latter observation results from the increasingly
bad sintering of the powders as evidenced through
the parallel decrease of the recrystallized fraction
and the reduction of strain at break, so that it does
not actually contradict our hypothesis. In contrast
the increasing strain-hardening of the sintered ma-
terial gives evidence of an increasing cohesiveness
of the sintered particles with increasing Mw. This
supports the above hypothesis regarding the Mw
dependence of the powder stiffness. In such cir-
cumstances, one may devise that increasingMw will
result in reduction of viscous modulus and during
the HVC process so that less viscoelastic dissipa-
tion would be available for self-heating and melting
the powder.
The data of Fig. 5 also show that the strength
of the HVC-compacted materials for Nhits = 46
increases with decreasing Mw as can be seen from
the increase of stress and strain at break, except for
GHR8110 that is fully recrystallized. Besides, for
all materials, εbreak is lower than for Tivar1000 (see
Fig.3). This suggests that HVC was not optimized
to reach high strain for Nhits = 46 as evidence in
Fig. 3 regarding GUR4113. Optimization of elon-
gation ought to be reached using Nhits = 62, that
just requires 5 s more in the process time.
Figure 6 shows the tensile stress–strain curves of
the HVC samples that underwent complete melting
and recrystallization, i.e. Fr = 100 % after Nhits =
62. A curve for the reference Tivar1000 is also plot-
ted on this figure for the sake of comparison. In
the present instance, the time laps afforded to the
compacted powder for welding in the molten state
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Figure 6: Tensile stress-strain curves of all HVC-compacted
materials using Nhits = 62
is t ≈ 300 s before crystallization takes place. All
HVC-compacted materials exhibit a significant in-
crease of εbreak as compared with the previous case
Nhits = 46. Besides, most HVC-compacted samples
display a more pronounced strain-hardening than
Tivar1000, except GHR8110 that differs from all
the other UHMWPE by its lower molecular weight
and higher crystallinity.
To sum up the mechanical property evolution of
the various UHMWPE as a function of the sinter-
ing completion, the relative Young’s modulus of the
HVC materials with respect to that of Tivar1000
is reported in Figure 7 as a function of strain at
break. All grades are stiffer than Tivar1000, and
for all grades stiffness and strength exhibit oppo-
site trends. Moreover, the elastic modulus displays
a global decreasing trend with increasing Mw as a
consequence of gradual decrease of crystallinity (see
Tab. 1), irrespective of Nhits and the resulting Fr
values. This does not apply for GUR1050 which is
additive-free.
50 < Fr < 80 80 < Fr < 90 90 < Fr < 100
Figure 7: Relative Young’s modulus for all HVC materials
with respect to that of Tivar1000 as a function of strain at
break (see text for details)
Three distinct regions appear in Fig. 7. For the
lower values of recrystallized fractions 50 % < Fr <
80 %, the HVC materials exhibit high stiffness but
rather low ductility. When the recrystallized frac-
tion increases in the mid-range 80 % < Fr < 90 %,
stiffness quickly drops concomitantly to the increase
of drawability. For 90 % < Fr < 100 %, stiff-
ness turns out roughly constant whereas drawabil-
ity reaches a high value, namely εbreak ≈ 1.7 that
compares favorably with data reported in literature
for melt-processed UHMWPE [20, 21].
3.4. Sintering mechanism at molecular scale
Jauffrès et al. [8] have proposed a molecular scale
mechanism to account for the particle sintering.
The approach was based on the previous approach
of Wool and Kim [22, 23] regarding the healing of
polymer interfaces and considering a chain diffusion
process borrowed from de Gennes reptation theory
[2]. This model conforms to previous studies [24–
9
Cette thèse est accessible à l'adresse : http://theses.insa-lyon.fr/publication/2012ISAL0053/these.pdf 
© [N. Doucet], [2012], INSA de Lyon, tous droits réservés
26] assuming that bulk material cohesion is reached
when chains have diffused over their whole length
in order to restore the bulk density of molecular
connections through the interface, or if the surface
density of molecular bridges through the interface
is equal to that of the bulk.
In this framework, the penetration distance
through the interface of a chain, χ(t), during a laps





where Rg is the gyration radius of the chain and






where N is the number of monomer units per
chain, Ne ≈ 90 is the number of monomer units be-
tween entanglements for PE [27], and τ1 ≈ 10−10 s
is the microscopic time of monomer motion above
the melting temperature.








where b0 = 0.125 nm is the C–C bond length and
C∞ ≈ 6 is the characteristic ratio representative of
the PE chain flexibility [29].
Wool’s criterion assumes that the interfacial
strength of welded pieces reaches the bulk mate-
rial cohesion when χ(t) = Rg, i. e. when the
diffusion time t = τrep (Eq. 1). For the materi-
als of the present study, except the one of lower
Mw GHR8110, the τrep data computed from Eq. 2
are in the range 1h–14h. These τrep data are much
greater than the actual HVC duration for efficient
welding, i.e. t ≈ 200 s for Nhits = 62 that allows to
reach the strain at break of bulk melt-compounded
UHMWPE materials, namely εbreak ≈ 1.7. This
observation is quite similar to previous ones by Bas-
tiaansen et al. [30] and Barham-Sadler [31] that
single crystal mats of UHMWPE can turn from
very brittle to highly ductile when being heated just
above the melting point for very short time as com-
pared with reptation time. This means that me-
chanical cohesion of the materials does not require
that chains diffuse over their whole length. Partial
reptation seems largely enough for complete healing
of the interface.
Borrowing from Xue et al. study of
UHMWPE welding [32], one may suspect that co-
crystallization plays a role of prime importance
as compared with chain re-entanglement for build-
ing up a cohesive interface between the particles.
Therefore an alternative criterion for efficient weld-
ing would be that the chains have to diffuse over a
distance χ(t) ≈ Lp, where Lp is the long period of
the crystalline lamella stacking.
In order to provide quantitative support to the
above argumentation, the data reading the partially
welding materials at Nhits = 46 have been consid-
ered, for which the welding time in the molten state
was t ≈ 200 s. Figure 8 reports the plots as a func-
tion of molecular weight of the (t/τrep)1/4 factor of
Wool’s law and the (t/τLp)1/4 factor corresponding
to the alternative law for very long chains. The τrep
data were computed from Eq. 2 whereas τLp was
computed from Eq. 1 taking t = τLp for χ(t) = Lp.
For the sake of comparison, Figure 8 also displays
the mechanical factor (εbreak/1.7) where 1.7 is the
10
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Figure 8: Mechanical and theoretical criteria for efficient
welding as a function of molecular weight
εbreak value for perfectly welded UHMWPE. This
mechanical factor is analogous to the G1c/G01c fac-
tor commonly used as efficient welding criterion of
planar interfaces, where G1c and G01c are the frac-
ture energy release factors for the partly welded and
the bulk material, respectively. It clearly appears
that both relationships and the mechanical factor as
well converge to unity forMw ≈ 106 g/mol, indicat-
ing that chain diffusion has occurred over distances
equal or larger than Rg and Lp during the welding
time t ≈ 200 s.
However, the mechanical factor displays a steady
drop with increasing Mw indicating that, at con-
stant experimental HVC parameters, welding com-
pletion turned out increasingly difficult (this point
will be further discussed below). The alternative
theoretical relationship roughly fits this experimen-
tal trend whereas Wool’s law deviates significantly
from it. This confirms the previous conclusion that
Wool’s criterion for efficient welding was too severe
in the case of UHMWPE.
The alternative criterion seems to be relevant for
predicting the sintering of very highMw materials.
The drastic departure of Wool’s criterion with in-
creasingMw relies on the power 3 dependence of the
reptation time on Mw (see Eq. 2). For example the
reptation time for the GUR4170 having the highest
Mw is about 130 hours as compared with 5 min for
efficient completion of the HVC process. Figure 8
suggests that Wool’s criterion is too much severe to
account for the sintering efficiency of UHMWPE. It
supports our hypothesis that the process does not
require complete reptation of very long chains over
their whole length, but is rather ruled out by chain
diffusion spanning a distance that enables the oc-
currence of co-crystallization though the interface,
namely Lp ≈ 40 nm in the present instance.
It is noteworthy that the distance Lp ≈ 40 nm
corresponds to the radius of gyration of chains hav-
ing Mw ≈ 1.5× 106 g/mol according to Eq. 3. This
is perfectly consistent with the fact that Wool’s cri-
terion only applies to GHR8110, i.e. the only ma-
terial of the study having a Mw value lower than
the above mentioned one.
In this model, interfacial wetting is ignored
though it is one step of the healing process described
by Wool and O’Connor [22]. Buckley et al [33] de-
fined a wetting time based on the nature of the ma-
terial, the contact pressure, the temperature and
the initial fraction of wetted area. This time may
vary from several order of magnitude depending on
the initial parameters. In the HVC process, an in-
timate contact between the neighbour particles is
quickly generated by the very first high energy im-
pacts so that interfacial wetting is expected to occur
instantaneously when the mechanically induced in-
crease of the temperature reaches the melting point.
The fact that mechanical properties almost sim-
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ilar to that of conventional melt-process bulk ma-
terial are obtained for rather short time of HVC
process applied to UHMWPE is a piece of evidence
that chain reorganization is very quick once the
melting point is reached for such ultra-high molecu-
lar weight polymers. It is noteworthy that this ob-
servation is consistent with de Gennes’s concept of
explosion upon melting [34] of disentangled PE sin-
gle crystal mats, from the standpoint of the much
shorter duration of the reorganization process as
compared to the reptation time [30, 31]. This was
taken as evidence that “entanglement coupling is
related to segmental rather than to macromolec-
ular mobility” [30]. The similarity of the present
UHMWPE system with PE single crystal mats lies
in the fact that native reactor powders are quasi un-
entangled due to polymerization conditions. How-
ever, in the present study, the reorganization pro-
cess proved to be sensitive to molecular weight
(Fig. 8) in contrast to the explosion upon melting
phenomenon [31].
4. Conclusion
The sintering of UHMWPE nascent powders by
HVC proceeds by partial melting and subsequent
recrystallization that enable wetting and welding
of the powder particles. Under the high energy im-
pacts, the friction of the particles and viscoelastic
capabilities of the polymer lead to self-heating be-
yond the melting point. The efficiency of sintering
of UHMWPE nascent powders by HVC has been
shown to strongly depend on the number of impacts
owing to its influence on the self-heating. Mechan-
ical strength increases with increasing Nhits owing
to the increasing fraction of recrystallized mate-
rial. However, stiffness decreases in parallel due to
the lower crystallinity of the recrystallized material
compared to the original nascent powder.
Studying the influence of the molecular weight on
the achievement of powder sintering revealed a de-
pendence on the recrystallized fraction and a con-
comitant incidence on the mechanical properties.
The higher Mw the higher Nhits for achieving effi-
cient welding. The reduced viscoelastic capabilities
of UHMWPE with increasing Mw was suspected
to be responsible for a decreasing self-heating ef-
fect during compaction at equivalent impact energy.
This resulted in a reduced extent of the melting-
recrystallization processes and therefore a less effi-
cient wetting and welding of the powder particles.
The mechanism of particle welding could be dis-
cussed in terms of chain interdiffusion with regard
to the time scale of the process. Wool’s welding cri-
terion based on the diffusion of the chains through
the interface over a distance equal to their own ra-
dius of gyration only applies to the polymers hav-
ing Mw < 106 g/mol. Indeed, it turned out that
the time for efficient welding of UHMWPE having
Mw < 10
6 g/mol is much shorter than the reptation
time. Efficient welding occurred in the time scale
necessary for chain diffusion over a distance close to
the stacking long period. This finding is claimed as
a piece of evidence that co-crystallization a prime
role on the welding of semi-crystalline polymers.
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Résumé
La Compaction à Grande Vitesse (CGV) est un procédé efficace pour mettre en œuvre par
frittage, et dans un temps court, des poudres polymères semi-cristallins quelle que soit leur vis-
cosité en partant d’une température inférieure au point de fusion. L’échauffement et la fusion
du matériau est obtenu par une succession d’impacts à une énergie donnée ce qui offre la pos-
sibilité de définir finement la quantité d’énergie que l’on souhaite apporter au matériau et la
qualité du frittage. Une fusion partielle de la poudre permet de profiter de la cristallinité élevée
de la poudre native, un compromis est alors possible entre de hautes propriétés élastiques et une
ductilité élevée. La contre-partie de cette efficacité est une mise au point délicate du procédé.
Dans le cas du polyéthylène ultra haute masse molaire (UHMWPE), il a été montré que le
procédé permet une quasi-abstraction des effets de la masse molaire. Le frittage du UHMWPE
demande seulement une réorganisation à courte distance des chaînes qui peut se faire dans un
temps très limité. La cohésion de la poudre est assurée essentiellement par la cocristallisation et
la création de nouveaux enchevêtrements.
La modélisation du procédé a permis de comprendre comment l’énergie cinétique lors des
impacts est transformée en chaleur dans la poudre et elle a permis l’établissement d’un critère
de processabilité par CGV. Ce critère de processabilité repose sur la déformabilité de la poudre
contenu dans la matrice au moment de l’impact. Celle-ci doit être suffisante pour que l’énergie
dissipée dans le matériau permette sa fusion en moins de cent coups. Ceci a permis de comprendre
pourquoi le polyoxyméthylène peut difficilement se mettre en forme par CGV.
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Abstract
High Velocity Compaction (HVC) is an efficient process to mold, in a short time, semi-
crystalline polymers powders any about their viscosity by starting from a temperature below
melting point. Heating and melting occur by successive impacts at a preset energy that offers
the possibility to set accurately the energy amount that we would bring to the material and the
sintering quality. Partial melting of powder enable to take advantage of the high cristallinity of
nascent powders, a compromise is possible between high elastic properties and high ductility.
The flip-side of this efficiency is a delicate process settings.
For the ultra high molecular weight polyethylene (UHMWPE), it has been shown that the
process makes it possible a quasi abstraction of molecular weight effects. UHMWPE sintering
needs only a short length reorganisation of chains that could be done in a really short time.
Powder cohesion is essentially bring by cocrystallisation and by new entanglements creation.
Process modelling allowed to understand how kinetic energy during hits is converted into heat
in powder and it’s enable to define a HVC processability criterion. This processability criterion
rests on the strainability of powder place in a die during a hit. It has to be sufficient to the
dissipated energy in material allows his melting in less than one hundred impacts. This criterion
allows to understand why the polyoxymethylene is hard to mold by HVC.
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